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El objetivo de esta tesis ha sido fabricar mediante la técnica de separación de 
fases inducida térmicamente o TIPS (Thermally Induced Phase Separation), 
andamios magnéticos con una alta porosidad e interconexión, para 
aplicaciones temporales en medicina: 
 liberación de fármacos
 soportes temporales en los que las células pueden crecer y formar
tejidos.
 hipertermia
Esta técnica ha sido eficaz en la obtención de soportes tridimensionales de 
polímeros bioabsorbibles y biocompatibles (PCL o PLLA), demostrando ser 
muy versátil en la creación de andamios porosos incorporando nanopartículas 
magnéticas (hidroxiapatita dopada con hierro o magnetita) en un amplio rango 
de composiciones. 
Mediante la adición de nanopartículas magnéticas hemos logrado funcionalizar 
la superficie de nuestros andamios de PCL y PLLA aumentando la 
hidrofobicidad; mediante la adición de nanopartículas (nHAFe y nFe3O4) con un 
fuerte carácter hidrofílico aumentando su capacidad de interactuar 
bioespecificamente con células. 
Hemos caracterizado y estudiado la degradación in vitro en PBS a temperatura 
fisiológica de estos soportes porosos mediante diversas técnicas (SEM, FTIR, 
DSC, VSM, GPC…).No se observó, ni pérdida importante de peso en las 
muestras, ni disminución considerable de la Tg durante la degradación in vitro. 
La adición de nanopartículas ocasionó una reducción en el tamaño de poro del 
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La primera aplicación de biomateriales en medicina se produce en 1860 con la 
introducción de las técnicas quirúrgicas asépticas. A principios de 1900 se 
aplican las primeras placas metálicas con la finalidad de reparar roturas o 
fracturas óseas. Durante los siguientes años las aleaciones metálicas 
constituyen la única forma de biomateriales en uso. En la Segunda Guerra 
Mundial se produce un rápido avance en la ciencia de los polímeros, 
principalmente enfocado a las aplicaciones médicas. El polimetilmetacrilato 
(PMMA) fue uno de los primeros polímeros utilizados como material biomédico, 
aplicándose como material para reparar la córnea humana [1, 2].  
Los polímeros no sólo reemplazaron a otros materiales en aplicaciones 
médicas, como la sustitución de los catéteres metálicos por polietileno, sino 
que abrieron el campo a otras nuevas aplicaciones antes difícilmente 
asequibles. Así, en 1950 se fabrica el  primer corazón artificial, implantado en el 
cuerpo humano a finales de 1960. 
En el transcurso de los últimos cincuenta años esta disciplina sufre un 
espectacular avance. El desarrollo de nuevas tecnologías así como el avance 
continuo que experimenta el conocimiento científico en este tiempo, hace 
posible extender la aplicabilidad de una amplia gama de materiales tanto 
naturales como sintéticos en todos los campos de la medicina moderna.  
El término biomaterial deriva de la implantación de estos materiales en el seno 
de organismos vivos. Sin embargo no se establece una primera definición 
hasta 1986, en Chester (Reino Unido), considerando como un biomaterial aquel 
material no vivo usado como dispositivo médico y cuya finalidad es interactuar 
con un sistema biológico [3].
 
Esta primera definición, ampliamente discutida en 
diversos foros científicos, se desarrolla hasta llegar a una mucho más amplia 
surgida del consenso entre los diferentes especialistas en 1991 de nuevo en 




Chester. A partir de entonces se considera como biomaterial cualquier material 
diseñado para actuar interfacialmente con sistemas biológicos con el fin de 
evaluar, aumentar o sustituir algún tejido, órgano o función del cuerpo [4, 5, 6]. 
De este modo para que un biomaterial cumpla con las expectativas requeridas 
a su función, ha de cumplir una serie de requisitos como son poseer una 
biofuncionalidad específica, esto es, cumplir con la función para la que ha sido 
diseñado, presentando además una respuesta en términos de 
biocompatibilidad aceptable [7].
 
Esta última característica afecta además tanto 
al material en sí como a los productos derivados de la degradación físico-
química de éste. La biocompatibilidad es sin embargo algo más complejo de 
evaluar. Esto se debe a que la respuesta biológica puede ser tenida en cuenta 
a distintas escalas, por ejemplo desde las células que componen el tejido 
adyacente hasta la respuesta inmunológica del paciente e incluso la pura 
supervivencia de éste. 
Por último, ha de tenerse en cuenta el carácter multidisciplinar de la ciencia de 
los biomateriales ya que ésta engloba distintas técnicas y disciplinas, desde el 
diseño hasta la implantación final del material en el seno del organismo. El 
éxito de ésta, por consiguiente, involucra tanto a médicos como a ingenieros, 
químicos, biólogos y un largo etcétera de especialistas.  
Existe una gran variedad de materiales aptos para su uso en aplicaciones 
biomédicas. La elección de uno u otro para una aplicación determinada viene 
condicionada por sus propiedades físico-químicas así como por la respuesta 
del material frente a la función para la que ha sido diseñado. Así, en unos 
casos se busca resistencia mecánica, como en implantes óseos, y en otros 
casos por ejemplo, una serie de propiedades químicas que les hacen aptos 
para actuar como soportes de liberación de fármacos, etc. 
 
1.1- MATERIALES PARA APLICACIONES MÉDICAS. CITOTOXICIDAD 
Y ENSAYO MTT. BIOCOMPATIBILIDAD. DEGRADACIÓN 
1.1.1. Materiales para aplicaciones médicas. 
Desde finales del siglo XIX, y especialmente a lo largo del siglo XX, se ha 
producido un gran incremento en el número y variedad de polímeros, en sus 




propiedades y aplicaciones, consiguiéndose desarrollar materiales de gran 
importancia en ingeniería. En los últimos años, la creciente demanda de 
materiales biodegradables para su utilización en el campo de la biomedicina ha 
incrementado el interés en la síntesis de productos con mejores prestaciones y 
propiedades. 
Actualmente, existen numerosos polímeros utilizados en el campo biomédico. 
Algunos de ellos son estables y se utilizan para aplicaciones permanentes, 
como el polimetilmetacrilato de metilo o el polietileno. Sin embargo, en los 
últimos años se han ido desarrollando los polímeros biodegradables, para 
aplicaciones temporales. Kulkarni y colaboradores introdujeron en los años 60, 
el concepto de material bioabsorbible [8, 9]. Estos materiales tienen la 
capacidad de ser compatibles con el tejido y de degradarse cierto tiempo 
después de ser implantados dando lugar a productos que no son tóxicos y que 
pueden ser eliminados por el organismo o metabolizados por éste. 
Generalmente, este grupo está representado por los polímeros biodegradables, 
aunque existen ciertos materiales cerámicos que también son reabsorbibles.  
Las principales características que han de considerarse en los materiales 
biodegradables para poder ser utilizados en aplicaciones clínicas son la 
velocidad de degradación, la resistencia mecánica del material y la seguridad 
de sus productos de degradación, es decir, no deben ser mutagénicos, 
carcinogénicos, antigénicos, tóxicos y, lógicamente, deben ser antisépticos, 
esterilizables y compatibles con el tejido receptor. Hoy en día, una gran parte 
de la investigación en el área de los polímeros para aplicaciones biomédicas se 
encuentra sobre todo dirigida al desarrollo de polímeros sintéticos.  
Actualmente los biomateriales se definen como cualquier sustancia o 
combinación de sustancias diseñadas para actuar interfacialmente con 
sistemas biológicos con el fin de evaluar, tratar, aumentar o sustituir algún 
tejido, órgano o función del organismo humano [4, 5, 6].  
Según su origen, los biomateriales pueden ser naturales o sintéticos.  
En el caso particular de los biomateriales poliméricos, se puede hacer una 
clasificación según el tiempo que deben mantener su funcionalidad cuando se 
aplican como implantes quirúrgicos.  




 En el primer grupo se incluyen todos aquellos implantes que deben tener 
un carácter permanente, como son los sistemas o dispositivos utilizados 
para sustituir parcial o totalmente a tejidos u órganos destruidos como 
consecuencia de una enfermedad o trauma. En este caso, se requieren 
materiales bioestables. 
 El segundo grupo lo constituyen los biomateriales que deben mantener 
una funcionalidad adecuada durante un periodo de tiempo limitado, ya 
que el organismo humano puede desarrollar mecanismos de curación y 
regeneración tisular para reparar la zona o el tejido afectado. En estos 
casos se necesita un dispositivo de aplicación temporal, es decir, un 
material biodegradable [10]. 
Los materiales biodegradables pueden degradarse parcialmente por alteración 
de su estructura química lo cual conlleva una pérdida de propiedades 
específicas, o totalmente. En este último caso, generalmente se produce una 
mineralización completa con producción de CO2, agua, sales minerales y 
biomasa, aunque también pueden quedar fragmentos (oligómeros) resistentes 
a la degradación.  
Los soportes porosos tridimensionales o andamios (“scaffolds” en inglés), están 
siendo ampliamente estudiados, su función general es actuar como matriz 
extracelular (ECM) artificial, favoreciendo la transducción de señales 
fisiológicas, haciendo de guía estructural para el crecimiento celular, y 
permitiendo la difusión de metabolitos. Deben  proporcionar un soporte 
mecánico biocompatible, que no induzca a una respuesta tisular adversa y que 
pueda sostener temporalmente carga mecánica. También debe tener una tasa 
de degradación apropiada, equivalente a la del proceso de regeneración del 
tejido. También se suele requerir una porosidad elevada y una relación área 
superficial/volumen alta para el anclaje celular y el crecimiento de neo-tejidos 
así como para un transporte uniforme de metabolitos. Además debe propiciar el 
reconocimiento biológico, de tal forma que dé soporte y promueva adhesión, 
migración, proliferación y diferenciación celular. Y deben constituir un lugar  
adecuado para el desarrollo de tejido vivo, que permita secuestrar y liberar 
factores morfogénicos. 




El objetivo de la ingeniería tisular es el desarrollo de compuestos biológicos y 
biomateriales implantables en el organismo, con intención de reparar, mantener 
o mejorar la función de órganos y tejidos. Intervienen los andamios, las células 
y las señales, que si actúan coordinadamente consiguen la regeneración del 
tejido. 
 
Figura 1.1.- Esquema de implante de andamio tomado de ref. [11] Vallet-Regí M. 
Tendencias en Biomateriales. EIDON 33 Plataforma de debate. 
 
1.1.2.- Citotoxicidad. Ensayo MTT.  
Los materiales empleados en medicina deben ser evaluados antes de su 
utilización clínica generalizada. Para ello se pueden realizar estudios in vivo e 
in vitro. Las pruebas in vivo sobre animales son caras, largas y de difícil control. 
Mientras que las pruebas de toxicología en ensayos in vitro, constituyen una 
alternativa para el conocimiento del comportamiento de materiales que van a 
ser utilizados en contacto con el organismo.  
De forma habitual se realizan cultivos celulares, para poner en contacto 
diferentes líneas celulares con los materiales objetos de estudio a fin de 




contabilizar en un periodo de tiempo determinado, las tasas de proliferación y 
muerte celular (toxicidad). 
Podemos definir citotoxicidad, como una alteración de las funciones celulares 
básicas, de forma que se produce una modificación o daño, que puede ser 
detectada [12].  
Un ensayo de citotoxicidad, es una prueba toxicológica que utiliza diversos 
mecanismos celulares conocidos, para conseguir interpretar los efectos que 
genera una determinada sustancia, objeto de estudio, en contacto con diversas 
líneas celulares u órganos. De esta forma se pueden medir alteraciones en 
cuanto a cambios estructurales de la célula, alteraciones en la proliferación 
celular o alteraciones en alguna de sus funciones. Se miden cambios en la 
integridad de la membrana, degradación de alguno de sus componentes, 
metabolismo, liberación de diversos constituyentes celulares, regulación iónica 
y división celular.  
Los ensayos de citotoxicidad in vitro, se utilizan para evaluar que un 
determinado producto o material no ejerza efectos tóxicos sobre células vivas.  
Podemos encontrar diferentes tipos de ensayos para su medición, dentro de los 
cuales tenemos: ensayo de captación del rojo neutro, ensayo de enlazamiento 
al azul de kenacid y el que hemos utilizado para la realización de nuestra fase 
experimental, el ensayo conocido como MTT.  
Ensayo MTT. 
Este ensayo se basa en la reducción metabólica del Bromuro de 3-(4,5-
dimetiltiazol-2-ilo)-2,5-difeniltetrazol (MTT) realizada por la enzima mitocondrial 
succinato-deshidrogenasa en un compuesto coloreado de color azul 
(formazan), permitiendo determinar la funcionalidad mitocondrial de las células 
tratadas. Este método ha sido muy utilizado para medir supervivencia y 
proliferación celular. La cantidad de células vivas es proporcional a la cantidad 
de formazán producido. 
Este método fue desarrollado por Mosmann en 1983 siendo modificado en 
1986 por Denizot y Lang [13-14]. 




Se utiliza el método del MTT para determinar el posible efecto citotóxico de un 
agente sobre líneas celulares tumorales ó cultivos primarios de células 
normales. 
1.1.3.- Biocompatibilidad. 
La biocompatibilidad es la habilidad de un material para funcionar en una 
aplicación específica y con una respuesta apropiada del huésped. Según la 
normativa ISO14971:2012, un material biocompatible debe estar libre de todo 
riesgo. Así, la biocompatibilidad de los materiales engloba diversos parámetros, 
como la citotoxicidad, genotoxicidad, carcinogenicidad, histocompatibilidad y la 
producción de efectos antimicrobianos. [15]. 
Los estudios de biocompatibilidad siguen generando cierto grado de 
controversia, debido a las limitaciones que tienen los estudios in vitro o en 
modelo animal, a la hora de extrapolar los resultados a nivel clínico. Por eso los 
estudios basados en la práctica clínica, así como los basados en bases de 
datos de los clínicos cada vez son de mayor importancia como complemento a 
los ensayos clínicos. No obstante, estos por si solos, también son de dudosa 
utilidad. Podemos decir por tanto, que hoy día debería de encontrase un 
equilibrio entre ambos tipos de estudios para poder avalar el uso de materiales 
noveles en odontología [16]. 
 
1.1.4.- Degradación 
Los materiales biodegradables con aplicaciones en medicina, una vez 
implantados deben mantener sus propiedades mecánicas hasta que hayan 
cumplido su función para, a partir de entonces, ser absorbidos y excretados por 
el organismo sin dejar trazas. Una simple hidrólisis química de los enlaces 
lábiles de las cadenas poliméricas es el mecanismo predominante de la 
degradación. 
Hay tres tipos de biodegradaciones (Figura 1.2): 
a).- Erosión o degradación en Bloque. Este proceso ocurre en dos fases: 
 En la primera fase, el agua penetra en el material, atacando a los 
enlaces químicos de la fase amorfa y transformando las largas cadenas 




poliméricas en fragmentos más cortos solubles en agua. Debido a que 
este fenómeno se produce inicialmente en la fase amorfa, hay una 
reducción en el peso molecular sin producirse pérdidas en las 
propiedades físicas, ya que la matriz del material está soportada por las 
regiones cristalinas. Tras la reducción del peso molecular se produce la 
pérdida de las propiedades físicas, mientras el agua continua 
fragmentando el material. 
 En la segunda fase tiene lugar el ataque enzimático y la metabolización 
de los fragmentos, generando una rápida pérdida de la masa del 
polímero. Este tipo de degradación – en la que la velocidad con que el 
agua penetra en el material excede aquella en la cual el polímero es 
convertido en fragmentos solubles en agua - se llama erosión o 
degradación bulk. Todos los biomateriales comercialmente disponibles 
se degradan por este proceso.  
b).- Erosión o degradación Superficial. Tiene lugar, cuando la velocidad a la 
que el agua penetra en el material es menor que la velocidad de conversión del 
polímero en fragmentos solubles. Se produce la reducción del espesor del 
material sin pérdida de peso. 
c).-Erosión o degradación en bloque con autocatálisis. Los poliésteres alifáticos 
se degradan hidrolíticamente por el clivaje del enlace éster, esta ruptura puede 
ser promovida por enzimas o condiciones biológicas o una combinación de 
ambas. La hidrólisis es catalizada bien sea por ácidos o por bases, la escisión 
de cadenas genera la formación de grupos terminales carboxílicos que debido 
a su naturaleza ácida aumentarán la velocidad de la hidrólisis, este mecanismo 
de denomina auto-catálisis [17]. 
Los poliésteres son polímeros biodegradables porque poseen un grupo éster 
lábil en su cadena principal, en la práctica sólo los poliésteres alifáticos con 
segmentos metilénicos razonablemente cortos entre los enlaces éster se 
degradaran a una escala razonable de tiempo, por ejemplo, la polilactida se 
degrada a mayor velocidad que la policaprolactona [18].  
Los poliésteres biodegradables son de gran interés en el campo biomédico que 
requieren de aplicaciones temporales, típicamente suturas, “andamios” y 
matrices de liberación de medicamentos [19]. 






Figura 1.2. Representación Esquemática de Erosión Superficial a), Erosión en Bloque 
b), y Erosión en Bloque con autocatálisis c).  
 
Torres y colaboradores [20] han estudiado que el mecanismo de degradación 
del PLA, depende del espesor de la muestra, se observa que para probetas de 
espesores superiores a 1mm la degradación es más rápida en el interior que en 
la superficie. Cuando el PLA se introduce en un medio acuoso,  absorbe agua y 
comienza el clivaje autocatalizado del enlace éster. Luego, la degradación en la 
superficie se hace más lenta que en el interior debido al desprendimiento al 
medio de oligómeros ácidos solubles en agua y de ácido láctico, mientras que 
el material del interior permanece encapsulado, finalmente, toda la parte interior 
está compuesta por oligómeros solubles en agua por lo que se forman huecos, 
mientras que la superficie de degradación continúa degradándose lentamente. 
La degradación de la polilactida, como un poliéster alifático, depende de su 
estructura, por la presencia de grupos hidrofílicos susceptibles a hidrólisis y al 
igual que todos los polímeros biodegradables, la biodegradación también 
depende de la morfología, de la cristalinidad y del peso molecular [21]. 
Estudios de degradación in vitro de andamios de PLLA-nanohidroxiapatita 
(nHA); en solución tampón fosfato salina (7.2 pH) a 37ºC muestran que la 
adición de pequeñas cantidades de nHA disminuyen el ratio de degradación de 
los andamios [22]. 
a)  
c)  
             b) 
Time 




La degradación hidrolítica de la PCL es muy lenta, especialmente en aquellos 
polímeros con alto peso molecular. Por ser la poli(ε-caprolactona)  un material 
hidrofóbico, por su estructura (ω-hidroxiácido), por su alto peso molecular y por 
su porcentaje de cristalinidad se estima que tarda en degradarse totalmente de 
2-4 años, dependiendo del peso molecular inicial del dispositivo o del implante 
[23-26]. 
En cuanto al peso molecular Henry y colaboradores [27] observaron una 
disminución lineal del peso molecular promedio en peso (−Mw) debida a la 
penetración del agua que ocasiona la hidrólisis del enlace éster, posteriormente 
la velocidad de pérdida del peso molecular disminuye debido a la 
reestructuración del material, ya que aumentan el número de grupos polares, lo 
cual favorece un aumento en el número de puentes de hidrógeno.  
Diversos estudios muestran que el mecanismo de degradación que sigue es 
del mismo principio que para otros Poliésteres alifáticos, tales como PLA y 
PGA. Estudios in vitro de degradación de películas de PCL en solución tampón 
fosfato salina a 37ºC muestran cambios poco significativos  después de 12 
meses en el peso de las películas [28]. 
Así queda establecido a partir de observaciones realizadas, que la pérdida de 
masa de estas películas de PCL con el tiempo de degradación conlleva dos 
etapas sucesivas: primero la pérdida de masa inicial a una velocidad baja y 
estable, y segundo, una rápida pérdida de masa que conduce a la 
fragmentación, y posterior disolución completa [28]. 
Estudios de degradación in vitro de PCL en solución tampón fosfato salina a 
37ºC muestran pérdidas de peso y absorción de agua poco significativas 
después de 110 semanas; explicado este comportamiento por su hidrofobicidad 
[29]. 
Sun y colaboradores, realizaron un estudio de PCL encapsulado implantado en 
una rata durante tres años. Los resultados mostraron que la forma de las 
cápsulas de PCL con Mw de 66.000 g/mol no se vio alterada después de dos 
años de ser implantadas, mientras que se rompieron al cabo de 30 meses 
reduciéndose el Mw a 8.000 g/mol [30]. 
 




1.2.- BIOMATERIALES POLIMÉRICOS.  
Los polímeros para su aplicación como biomateriales suelen clasificarse 
dependiendo de su origen en dos grandes grupos, naturales y sintéticos. Estos 
últimos están teniendo un gran desarrollo debido a la gran versatilidad y 
disponibilidad para el diseño con propiedades seleccionadas casi a medida, lo 
que minimiza en muchos casos la respuesta inmunológica asociada a los 
polímeros de origen natural.  
Debido a esta gran versatilidad en su composición y propiedades se 
encuentran infinidad de aplicaciones clínicas en las que los biomateriales 
poliméricos juegan un papel principal. La Figura 1.3 muestra algunos de las 
aplicaciones médicas más utilizadas en la actualidad [31]. 
 
 
Figura 1.3. Aplicaciones médicas de polímeros usados como biomateriales  
 
La selección de un polímero para su uso en aplicaciones quirúrgicas, 
dermatológicas, ortopédicas, oftalmológicas, farmacéuticas, etc., viene 
determinado principalmente por su estructura química y física. Por eso la 




caracterización de estas propiedades es una parte muy importante en el 
desarrollo de estos nuevos materiales.  
Actualmente los soportes porosos tridimensionales, están siendo ampliamente 
estudiados, debido a sus diversas aplicaciones potenciales en ingeniería de 
tejidos y medicina regenerativa [32,33]. Estos materiales proporcionan 
condiciones óptimas para la proliferación y diferenciación celular, tanto in vivo 
como in vitro. 
Los polímeros biodegradables utilizados como sistemas de liberación de 
fármacos  están recogidos en la Figura 1.4. 
 
 
Figura 1.4.- Polímeros biodegradables usados en aplicaciones de sistemas de 
liberación de fármacos. 
 
La posible incorporación en la matriz polimérica de partículas bioactivas, tales 
como: nano hidroxiapatita (nHA) [34,35], fosfato tricálcico [36-38], bioglass [39-
41] y partículas magnéticas [32]; mejoran las propiedades mecánicas, 
fisicoquímicas y bioactivos de los materiales fabricados. 
En particular, las nanopartículas magnéticas se usan ampliamente en  
medicina, por ejemplo en la terapia de tratamiento contra el cáncer 
(especialmente en terapia de hipertermia), el diagnóstico de resonancia 
magnética y la administración de medicamentos [42-46]. 
En un tratamiento de quimioterapia donde es necesario un suministro de 
fármacos agresivos, con efectos secundarios en todo el organismo, podríamos 




usar estos polímeros porosos. Si estos fármacos se pudieran cargar con 
nanopartículas magnéticas, sería posible localizarlos en una zona concreta y, 
de esta forma, lograr una mayor eficacia reduciéndose los efectos secundarios. 
Se podría calentar una zona concreta dentro del cuerpo mediante la aplicación 
de campos magnéticos, de forma selectiva y así facilitar la destrucción de 
tumores. 
Habrá que funcionalizar las nanopartículas magnéticas para facilitar su 
adherencia a las células tumorales. Y para facilitar su eliminación selectiva, 
aplicar un campo magnético alterno, que producirá calor sin superar los 47º C. 
Y a su vez, utilizando matrices apropiadas, nanopartículas magnéticas y 
fármacos, se pueden diseñar materiales inteligentes, que utilizando un campo 
magnético, liberen el fármaco en el momento preciso y en el lugar adecuado.  
 
1.2.1.- POLIÉSTERES 
Actualmente, los polímeros sintéticos biodegradables más extensamente 
estudiados y empleados son los poliésteres en general y el poli(ácido glicólico) 
(PGA), el poli(ácido láctico) (PLA) y sus copolímeros en particular. Estos poli(α-
hidroxiácidos) abarcan la mayor parte del mercado actual en el ámbito 
biomédico.  
Los poliésteres han sido tradicionalmente utilizados como materiales 
biodegradables sintéticos, principalmente como suturas quirúrgicas. 
Actualmente, los poliésteres son particularmente atractivos como sistemas 
poliméricos inyectables para la liberación controlada de fármacos por su 
biodegradabilidad, falta de toxicidad, biocompatibilidad y por ser fácilmente 
combinables con una amplia variedad de principios activos. 
 
1.2.1.1.- Poli-L-Lactida (PLLA).  
El poli(ácido láctico) o polilactida es un poliéster alifático termoplástico, 
biocompatible y reabsorbible; que se obtiene por polimerización por apertura de 
anillo del dímero cíclico del ácido láctico, la lactida . La poli-L-láctida (PLLA) es 




el producto resultante de la polimerización de ácido L, L-láctico (también 
conocido como L-láctico o L-lactida). 
El PLLA contiene dos isómeros ópticos, el D(-) láctico y el L(+) láctico y una 
forma racémica constituida por fracciones equimolares de las formas D(-) y 
L(+), estas dos formas pueden ser polimerizadas. La configuración L(+) es 
metabolizada por el cuerpo humano a diferencia del D (-). El material tiene alta 
tensión y baja elongación lo que se traduce en un elevado módulo de Young. 
Este polímero es adecuado para aplicaciones que tienen que soportar una 
carga como son las suturas y fijaciones ortopédicas [47]. 
El uso del PLLA para aplicaciones en humanos está aprobado por la FDA [48].  
El PLLA tiene una gran sensibilidad térmica, por lo que se degrada con gran 
facilidad [49]. 
Sus características térmicas están definidas por un elevado punto de fusión 
(175-178º °C) y una temperatura de transición vítrea de 60-65 ºC. Dichas 
temperaturas pueden variar debido a la presencia de otros elementos .En la 
Tabla 1.1 se presenta un resumen de las propiedades físicas y químicas del 
PLLA. 
 
Tabla 1.1.-Resumen de propiedades físicas y químicas del PLLA 
Acido Poli- Láctico, ácido poly (2 hidroxipropiónico) 
 
Temperatura de fusión (Tm) 175-178 ºC 
Temperatura de transición vítrea (Tg) 60-65ºC 
Soluble en 
Dioxano, Dicloroetano, Heptano, 
DMF, Isopropanol, MIBK, Octanol, 







Debido a que la lactida es un intermediario común en el metabolismo de los 
carbohidratos en nuestro organismo, el uso de este hidroxiácido es 
generalmente visto como la situación ideal desde el punto de vista toxicológico. 
Los poliésteres alfa, como el PLA se degradan inicialmente por hidrólisis y su 
degradación puede ser acelerada in vivo por la presencia de enzimas [50], lo 
cual conlleva la liberación de sus respectivos monómeros (ácido láctico o 
lactida en este caso). Estos monómeros son incorporados dentro de los 
procesos fisiológicos a nivel celular, donde continúa su degradación y da inicio 
a la ruta metabólica. 
 
Figura 1.5.- Esquema de degradación del ácido poliláctico o polilactida en el 
organismo 
 
La ruta metabólica de la láctida comienza con la transformación de lactato a 
piruvato por la acción de la enzima lactato dehidrogenasa, una vez convertido 
en piruvato, éste sufre una decarboxilación oxidativa para producir 
acetilcoenzima A. Esta molécula puede entrar en el ciclo del ácido tricarboxílico 
(o ciclo del ácido cítrico), el cual se lleva a cabo a nivel mitocondrial 
obteniéndose como resultado ATP por fosforilación oxidativa más agua y 
dióxido de carbono, los cuales son eliminados en la respiración y excretados 
por los riñones. 




La poli-L-lactida es más resistente a la degradación hidrolítica que la forma 
racémica del mismo polímero, factor que puede ser atribuido al elevado grado 
de cristalinidad debido a su estereoregularidad. El material tiene elevada 
resistencia a la tensión, una reducida deformación y, consecuentemente, un 
módulo de Young elevado. Por este motivo es capaz de soportar una carga 
como son las suturas y las fijaciones ortopédicas. 
Una de las desventajas de los poli(α-hidroxiácidos), en general, es que sus 
productos de degradación dan lugar a una reducción local del pH; acelerando 
el proceso de degradación del propio polímero por autocatálisis e induciendo 
una respuesta inflamatoria [51]. No obstante, este problema ha podido 
solventarse mediante la optimización de metodologías de proceso 
encaminadas a favorecer una rotura gradual. Otra desventaja de estos 
materiales radica en que los “andamios” altamente porosos son relativamente 
débiles, lo cual limita su uso en la regeneración de tejidos duros.  
 
1.2.1.2- Poli(ε-caprolactona) (PCL).  
La poli(ε-caprolactona) se prepara comercialmente mediante una 
polimerización por apertura de anillo de la correspondiente lactona. El polímero 
es semicristalino, presenta un bajo punto de fusión (57 ºC) y una baja 
temperatura de transición vítrea (–60 ºC). Por esta razón, en condiciones 
normales siempre se encuentra en estado gomoso. Esta naturaleza física 
contribuye a conferir una elevada permeabilidad a un gran número de 
fármacos. El polímero es estable térmicamente y es compatible con otros 
polímeros [51]. Es un material con buenas propiedades mecánicas y buena 
solubilidad con otros polímeros. Puede polimerizarse por apertura de anillo a 
partir de ε-caprolactona o por policondensación a partir de ácido 6-
hidroxihexanoico. 
La policaprolactona es semicristalina con un grado de cristalinidad que puede 
llegar al 69% y su celda tiene una estructura cristalina ortorrómbica. Sus 
propiedades físicas, térmicas y mecánicas dependen de su peso molecular y 
de su grado de cristalinidad. A temperatura ambiente es altamente soluble en 




cloroformo, benceno o tolueno; siendo miscible con muchos otros polímeros: 
PVC, SAN, ABS, PC, etc. 
 
.  
Figura 1.6. Síntesis de la poli(ε-caprolactona). 
 
La PCL es un material biocompatible que se degrada fácilmente por hidrólisis 
de sus enlaces éster. En el proceso de degradación primero ocurre una rotura 
de las cadenas moleculares, de forma que disminuye el peso molecular, y 
posteriormente estas cadenas, más pequeñas, son transportadas fuera del 
lugar de implantación por los fluidos del cuerpo o por fagocitosis. El tiempo de 
degradación de la PCL oscila entre meses y años dependiendo del peso 
molecular, el grado de cristalinidad o las condiciones de degradación. La 
degradación natural se da primero en la parte amorfa y su mecanismo varía 
según la temperatura, siendo una reacción auto-catalizada por la liberación de 
ácidos carboxílicos resultantes de la hidrólisis. 
La reducida velocidad de degradación de la PCL le confiere una idoneidad 
como sistema liberador de fármacos. 
En la actualidad, este material se considera no tóxico y compatible con los 
tejidos según la FDA, de ahí sus aplicaciones en ingeniería de tejidos [52,53]. 
No obstante este material presenta grandes tiempos de degradación lo cual a 
veces es una desventaja en aplicaciones biomédicas. La degradación in vivo 
del poli D-láctico es 2,8 veces más rápida que la degradación de cadenas de 
poli(ε-caprolactona) en las mismas condiciones [53]. 
  




1.3.- FUNDAMENTOS DE MAGNETISMO. NANOPARTÍCULAS 
MAGNÉTICAS Y APLICACIONES BIOMÉDICAS. 
1.3.1.- Fundamentos de magnetismo 
El campo magnético B se define por la fuerza magnética Fm sobre partículas 
cargadas en movimiento:Fm = qv´B, donde q es la carga y v la velocidad de la 
partícula. 
B  se mide en Tesla = N/Am, aunque se sigue usando la unidad antigua de 
Gauss [G] cuya equivalenciaes: 1 [T] = 104 [G]. B recibe contribuciones de las 
corrientes macroscópicas y de la materia imanada, que a su vez proviene de 
las corrientes atómicas. En general, pues, se escribe: 
     B=   μo(H +M)    (1) 
Donde μo es la permeabilidad magnética del vacío, H es el campo imanador o 
excitación magnética y M la imanación. Tanto el campo imanador como la 
Imanación se miden en Amperios por metro (A/m), aunque para H se suele 
utilizar  la unidad antigua de Oersted [Oe] cuya  equivalencia es: 1[Oe] = 79.59 
[A/m]. 
H se debe en general a corrientes macroscópicas. Así, para un hilo que 
conduce una corriente (I) el campo es circular en el sentido de giro de un 
sacacorchos que avance según la corriente, y a una distancia R del hilo vale: 
     H =
I
2pR
     (2) 
En los materiales magnéticos, la imanación M se define como la densidad de 
momento magnético, o momento magnético por unidad de volumen, y proviene 
tanto de los momentos angulares orbitales como del espín de los electrones. El 
momento magnético asociado al movimiento orbital suele estar bloqueado por 
lo que muchas veces solamente contribuye el espín. Esto hace que se suela 
identificar el momento magnético de un átomo con su espín, utilizando 
indistintamente ambos términos. 
Las unidades del momento magnético son [Am2], pero a nivel atómico una 
unidad más adecuada es el magnetón de Bohr: 1µB=9,27 x 10
-24Am2 




La imanación, en general, es la respuesta de la materia al campo (H), y la 
relación entre M y H es una propiedad intrínseca de los materiales, llamada 




   (3) 
con lo que la relación entre B y H se escribe  
 B=μo(H +M)=μo(H +χH)=μo (1+χ)H= μH= μoμr H  (4) 
Siendo μ la permeabilidad magnética del material, y μr=(1+χ) la permeabilidad 
relativa, que es adimensional. 
En el vacío, M=0 y la relación entre B y H es: 
       (5) 
Lo que justifica el nombre de μ0 como permeabilidad del vacío. 
Tipos de comportamiento magnético 
Toda la materia responde a la presencia de un campo magnético externo, 
aunque el tipo de respuesta varía de unos materiales a otros. De acuerdo con 
el valor  de su susceptibilidad, el comportamiento magnético de un material se 
clasifica en cinco formas básicas de magnetismo: diamagnetismo, 
paramagnetismo, ferromagnetismo, antiferromagnetismo y ferrimagnetismo 
[54,55]. 
 
Figura 1.7.- Distintas respuesta magnética de los sólidos al aplicar un campo 
magnético externo 
DIAMAGNETISMO: En presencia de un campo magnético externo, las 
corrientes atómicas sufren el fenómeno de la Inducción de Faraday y se 
produce un momento inducido que se opone al campo aplicado. Todos los 




materiales muestran esta respuesta a un campo magnético, y se conoce como 
diamagnetismo. El diamagnetismo es muy débil y, por consiguiente, cualquier 
otra contribución al comportamiento magnético del material lo supera, 
generalmente. Los materiales puramente diamagnéticos se caracterizan por no 
presentar electrones desapareados por lo que su momento magnético atómico 
es nulo y no hay otras contribuciones al magnetismo. Su susceptibilidad 
magnética   es negativa (Figura 1.8, color rojo), débil e independiente de la 
temperatura, y la permeabilidad magnética relativa µr es ligeramente menor de 
la unidad. 
PARAMAGNETISMO: En los materiales cuyos electrones atómicos no están 
apareados, el momento magnético atómico es diferente de cero y muestran 
paramagnetismo: adquieren una imanación paralela al campo aplicado (Figura 
1.8, color verde). La susceptibilidad es ligeramente positiva (χ~0) y depende de 
la temperatura, y la permeabilidad relativa será ligeramente mayor que la 
unidad. 
Tanto el paramagnetismo como el diamagnetismo son efectos débiles y a 
veces se desprecian como "no magnéticos". 
FERROMAGNETISMO: Es el tipo más fuerte e importante de magnetismo. En 
estos materiales la interacción cuántica entre los espines vecinos (interacción 
de canje o intercambio) es tan fuerte, que los momentos magnéticos de todos 
los átomos están alineados paralelamente y se oponen al efecto de la 
temperatura, que tiende a desordenarlos, dando lugar a una imanación 
espontánea (en ausencia de campo externo) por debajo de la temperatura de 
Curie. Por encima de la temperatura de Curie, la energía térmica es suficiente 
para vencer el canje, comportando la desaparición de su ordenación de largo 
alcance, y los materiales exhiben comportamiento paramagnético. 
Los fuertes acoplamientos de los espines que dan lugar a la imanación 
espontánea se producen en zonas limitadas, llamadas dominios magnéticos. 
La imanación dentro de cada dominio puede estar dirigida al azar, de manera 
que el material aparece macroscópicamente desimanado. La máxima 
imanación posible (imanación de saturación) corresponde a la situación en que 
todos los momentos magnéticos en una muestra sólida están alineados con el 




campo externo y supone la orientación de todos sus dominios en la misma 
dirección. Estos materiales presentan una permeabilidad magnética relativa en 
torno a 105 y una susceptibilidad magnética positiva y muy grande, ambas 
dependientes de H y de la temperatura. 
A veces la imanación persiste después de eliminar el campo magnético 
externo, dando lugar a una imanación remanente (Figura 1.8, color negro).Los 
materiales que conservan una imanación en ausencia de un campo magnético 
aplicado se conocen como imanes permanentes. El campo necesario para 
anular la imanación se llama campo coercitivo (Hc). 
ANTIFERROMAGNETISMO: En los materiales ferromagnéticos la interacción 
de canje favorece que los momentos magnéticos de todos los átomos están 
alineados paralelamente. Por el contrario, en los materiales antiferromagnéticos 
(por ejemplo, la troilita, FeS), la interacción de canje es negativa, los momentos 
magnéticos atómicos se ordenan de manera antiparalela y, si son de igual 
magnitud, muestran una imanación neta nula por debajo de la temperatura de 
Néel (análoga a la temperatura de Curie pero aplicada a este tipo de 
materiales). La estructura magnética puede describirse como dos redes de 
momentos acoplados ferromagnéticamente dentro de cada una y opuestas 
entre sí. 
Por encima de la temperatura de Néel, la energía térmica es suficiente para la 
desaparición de su ordenación de largo alcance, y los materiales exhiben un 
comportamiento paramagnético clásico. Por debajo de la temperatura de Néel, 
al no existir imanación espontánea, el comportamiento macroscópico de los 
antiferromagnéticos es también equivalente al de un paramagnético, pero su 
dependencia con la temperatura es anómala 
FERRIMAGNETISMO: Si los espines están alineados de forma antiparalela, 
pero el momento magnético resultante no se anula, por no haber el mismo 
número de átomos en cada dirección o tener tomos con distintos momentos 
magnéticos, el material presenta imanación espontánea por debajo de la 
temperatura de Curie, y se dice que es ferrimagnético [56]. El nombre proviene 
de las ferritas (Fe2MO4, M=metal de transición) que presentan este 
comportamiento. La ferrita de hierro (Fe3O4) se llama magnetita y es el primer 




material magnético conocido. Por encima de la temperatura de Curie, la 
substancia se transforma en paramagnética. 
 
Figura 1.8.-Curvas de imanación para materiales dia-, para- y ferromagnéticos. 
 
Tanto en los materiales ferromagnéticos como antiferromagnéticos y 
ferrimagnéticos existen unas direcciones cristalográficas preferentes para la 
imanación, es decir presentan anisotropía magnética. La energía de anisotropía 
es aquella que se necesita para apartar la imanación de las direcciones 
preferentes y es muy importante para determinar las curvas de imanación de 
estos materiales.  
EFECTOS DE TAMAÑO, NANOMAGNETISMO 
Para los materiales masivos, las propiedades magnéticas dependen de su 
composición, su estructura cristalográfica, su energía de anisotropía magnética, 
sus vacantes y defectos, pero no de su tamaño. Sin embargo, cuando el 
tamaño decrece hasta dimensiones nanométricas, la relación 
superficie/volumen se convierte en un parámetro clave que controla las 
propiedades magnéticas de las partículas. Así una característica importante de 
los materiales ferromagnéticos es su estructura de dominios. Por debajo de un 
tamaño crítico (DCRIT) la partícula solamente puede consistir en un dominio. Se 
dice que es una partícula monodominio. 




La imanación de saturación (MS) es otra de las propiedades que se ven 
afectadas cuando el tamaño decrece hasta valores nanométricos (Figura 1.9). 
Para materiales masivos el valor de MS es constante y el máximo que se puede 
alcanzar para ese material. Cuando se desciende por debajo del DCRIT, los 
efectos de superficie influyen notablemente en el valor de la imanación de un 
material. Esto se debe a la disminución de la interacción de canje en los 
átomos superficiales (que ahora son una parte importante del total): Los 
átomos superficiales presentan una falta de simetría y coordinación respecto a 
los átomos que se encuentran en el interior [57,58], dando lugar a una 
disminución de la imanación [59]. 
Otra de las propiedades magnéticas que cambia drásticamente con el tamaño 
de la partícula es la coercitividad (HC). Un material masivo está estructurado en 
múltiples dominios separados por paredes de domino. En este caso, el 
mecanismo de imanación se realiza por movimiento de las paredes de dominio. 
En este caso HC varían poco con el tamaño de partícula como se puede 
concluir de la siguiente expresión (Figura 1.9, I):   
                 (6) 
 
donde a y b son constantes y D es el tamaño de partícula, supuesto grande 
frente a DCRIT. Al acercarse D al DCRIT la coercitividad aumenta 
considerablemente debido a que las paredes de dominio están bloqueadas por 
defectos y por la superficie e interviene otro mecanismo de imanación (Figura 
1.9) el de la rotación coherente de los espines dentro de un dominio (Figura 
1.9, II). La coercitividad alcanza un máximo para D= DCRIT. Cuando el tamaño 
de partícula se encuentra por debajo de DCRIT y las partículas son 
monodominio, la inversión de la imanación se produce solamente por la 
rotación coherente de los espines. HC disminuye al disminuir el tamaño debido 
al efecto de la energía térmica, que ayuda a la inversión de la imanación en 
contra de la energía de anisotropía. (Figura 1.9, III): 
Eventualmente HC se anula para un tamaño suficientemente pequeño (DS-F) ya 
que por efecto de la temperatura la desimanación ocurre espontáneamente, 
dando lugar al fenómeno del superparamagnetismo que se explica más 
adelante [60] Figura 1.9,III). 






Figura 1.9.- Variación de la coercitividad Hc en función del tamaño de partícula 
 
Otra propiedad que depende del tamaño de las partículas es la energía de 
interacción que existe entre ellas que es muy importante en la preparación de 
dispersiones en líquidos (ferrofluidos). Partículas con tamaños menores que el 
DCRIT, pero mayores que DS-F poseen un momento magnético no nulo en 
ausencia de campo aplicado, por lo que se origina una interacción atractiva 
entre ellas ya que cada partícula funciona como un imán y tienden a 
aglomerarse. Cuando el tamaño de partícula disminuye hasta el régimen 
superparamagnético, D menor que DS-F, cada partícula funciona como un 
momento magnético fluctuante y la interacción promedia a cero. 
 




Cuando el tamaño de una partícula magnética es inferior al tamaño crítico 
(DCRIT) es un monodominio. Esto da lugar a que cada partícula se comporte 




como un pequeño imán, con un momento magnético muchos miles de veces 
mayor que los paramagnéticos [61,62] (Figura 1.10). Por debajo de un tamaño 
(DS-F) el momento magnético de cada dominio es inestable y se orienta al azar, 
debido a las fluctuaciones térmicas que superan a la energía de anisotropía, y 
por tanto el momento magnético resultante es nulo, al igual que los sólidos 
paramagnéticos. Este comportamiento es el que hemos denominado 
superparamagnetismo (Figura 1.11).  
 
Figura 1.11.- Estructura magnética de los sólidos ferromagnéticos en función del 
tamaño de partícula: multidominio, monodominio y superparamagnético. 
 
Figura 1.12.- Variación de la energía de una partícula monodominio con anisotropía 
uniaxial en función del ángulo de de la imanación. 
 
La energía de anisotropía (Ea) es la barrera de energía necesaria que hay que 
superar para invertir el momento magnético (Figura 1.12). Esta energía es 
proporcional al volumen de la partícula. Cuando el volumen de las partículas es 
pequeño, para una temperatura dada, Ea es del mismo orden o inferior a la 
energía térmica: KBT (KB es la cte de Boltzmann y T la temperatura absoluta) y 




el momento magnético de las partículas puede fluctuar de dirección 
espontáneamente. Para cada temperatura existe un tamaño crítico distinto a 
partir del cual la energía térmica no es suficiente para invertir el momento, éste 
se queda bloqueado y la partícula se comporta como ferro o ferrimagnética. A 
su vez, manteniendo el volumen de las partículas constante, al bajar la 
temperatura se llega a la temperatura de bloqueo (TB) por debajo de la cual ya 
no hay energía suficiente para invertir los momentos magnéticos y por lo tanto 
también se comportan como ferro o ferrimagnéticos. 
El efecto de un campo magnético en un superparamagnético es mucho mayor 
que en un paramagnético normal, pues el momento de cada partícula es miles 
de veces mayor que el de un átomo aislado. Esto hace que se imanen con 
facilidad, pero sin histéresis. 
 
Figura 1.13.-  Mecanismos de relajación del momento magnético 
 
RELAJACIÓN MAGNÉTICA 
Al eliminar el campo magnético aplicado a un conjunto de partículas 
superparamagnéticas, las fluctuaciones térmicas reorientan al azar los 
momentos magnéticos. Este efecto se denomina relajación magnética y ocurre 
mediante la acción de dos mecanismos principales, el mecanismo de relajación 
de Brown [56] y el de Néel [63] (Figura 1.13).La relajación de Néel implica las 
fluctuaciones térmicas de la imanación dentro de la partícula, mientras la 
relajación Browniana implica el giro completo de la partícula en el medio en que 
esté embebida. Esta última solamente puede tener lugar en partículas 




dispersadas en un líquido, pues en un sólido las partículas no tienen libertad de 
girar. 
 
1.3.2.- NANOPARTÍCULAS MAGNÉTICAS Y APLICACIONES BIOMÉDICAS 
Las nanopartículas magnéticas (NPMs) tienen una gran variedad de 
aplicaciones en el campo de la biomedicina, fundamentalmente en las áreas 
del diagnóstico y la terapia. Las NPMs están compuestas, en general, por un 
núcleo magnético y una envoltura polimérica biocompatible y funcionalizable. 
Las NPMs más utilizadas en biomedicina oscilan entre 5 y 100 nm de diámetro, 
lo que supone unas dimensiones menores o comparables a los de una célula 
(10-100 micras), un virus (20-450 nm), una proteína (5-50 nm) o un gen (2 nm 
de ancho y largo 10-100 nm). Esto las hace afines en cuanto a dimensiones se 
refiere a las entidades biológicas de interés. 
El interés de las NPMs deriva fundamentalmente de las propiedades físicas de 
su núcleo magnético, de su alta relación superficie/tamaño y de la capacidad 
que poseen para unir moléculas de interés biológico a su superficie. Además, 
su pequeño tamaño posibilita su interacción con estructuras celulares, 
ofreciendo una herramienta de trabajo útil para manipular diferentes funciones 
e interaccionar con estructuras subcelulares y moleculares. Las NPMs ofrecen 
nuevas posibilidades entre las se pueden destacar la  mejora de la calidad de 
imagen de resonancia magnética, el tratamiento de células  cancerígenas  
mediante  terapia hipertérmica en respuesta a un campo externo, la liberación 
controlada de fármacos dirigida al área afectada, la manipulación de 
membranas celulares y la separación magnética de células u otras entidades 
biológicas (Figura 1.14.). Por tanto, las NPMs poseen un amplio espectro de 
aplicaciones tanto en el campo del diagnóstico como en el tratamiento de 
patologías tan diferentes como cáncer, enfermedades cardiovasculares y 
enfermedades neurodegenerativas [64,65]. 
Las NPMs más utilizadas e investigadas hasta el momento son las partículas 
con núcleo magnético formado por óxido de hierro, típicamente magnetita 
(Fe3O4) o maghemita (ɣ-Fe2O3) nanocristalinas, debido fundamentalmente a 
sus propiedades magnéticas y a su sencillo proceso de síntesis. Además de 




por sus propiedades magnéticas, la utilidad de las NPs de óxido de hierro viene 
dada por su alta biocompatibilidad y fácil biodegradación en el organismo. 
Después de ser metabolizadas, los iones de hierro de estas partículas son 
añadidos a los depósitos de hierro del organismo y eventualmente son 
incorporados por los eritrocitos como parte de la hemoglobina [66]. 
 
Figura 1.14.- Expectativas de aplicaciones biotecnológicas de las nanopartículas 
magnéticas. Ref.[67] 
 
En ausencia de recubrimientos, las NPMs, aunque tengan propiedades 
superparamagnéticas, muestran superficies hidrofóbicas que facilitan la 
aglomeración, especialmente en fluidos biológicos, debido a la presencia de 
sales y proteínas plasmáticas, dando lugar a agregados de gran tamaño [68]. 
Estos agregados de NPMs son incompatibles con su utilización en aplicaciones 
biomédicas, debido a la alta posibilidad de que se produzca una obstrucción de 
pequeños capilares. La cubierta polimérica proporciona una barrera física que 
previene la aglomeración de las partículas.  
Utilizando unos recubrimientos de superficie adecuados, las NPMs pueden 
dispersarse fácilmente en soluciones fisiológicas formando suspensiones 
homogéneas llamadas ferrofluidos. Estas suspensiones pueden interaccionar 
con un campo magnético externo y ser posicionadas en un área específica, 




facilitando la imagen de resonancia magnética para diagnóstico médico de 
diferentes patologías.  
Las NPMs recubiertas de polímeros biodegradables muestran una menor 
toxicidad y tienen una mayor biocompatibilidad que las NPMs inorgánicas sin 
recubrir con polímeros. Los polímeros más utilizados como recubrimientos de 
NPMs son el polisacárido dextrano, utilizado por su alta biocompatibilidad y alta 
afinidad por el hierro [69] y el polietilenglicol (PEG), con gran capacidad 
antiadherente que reduce la captación de las partículas por los macrófagos, 
aumentando su tiempo de circulación en sangre [70]. 
Otros polímeros utilizados de forma habitual como recubrimientos para NPMs 
son el polivinilalcohol (PVA) [71] con buenas propiedades emulsionantes y el 
quitosano que proporciona una envoltura biocompatible, catiónica e hidrofílica 
[72]. 
 
TRASPORTE Y LIBERACIÓN DE FÁRMACO 
Una de las mayores desventajas que tienen muchos de los tratamientos 
terapéuticos es que los fármacos no son dirigidos específicamente al órgano o 
tejido dañado por la enfermedad. Los fármacos suelen ser administrados por 
vía intravenosa dando lugar a una distribución por todo el torrente sanguíneo y 
causando efectos secundarios cuando el fármaco actúa en células sanas en 
vez de en las dañadas. Para remediar estos efectos secundarios se ha 
propuesto recientemente el uso de nanopartículas superparamagnéticas de 
Fe3O4 o γ-Fe2O3 que pueden ser dirigidas específicamente al órgano o tejido 
deseado con la ayuda de un campo magnético [73]. A su vez, estas partículas 
pueden ser convenientemente recubiertas por determinadas moléculas o 
polímeros con el fin de unir los fármacos a su superficie y liberarlos en la zona 
de interés [74]. 
Para estas aplicaciones, el tamaño, carga y química de la superficie de las 
partículas magnéticas son particularmente importantes y se ven fuertemente 
afectados tanto el tiempo de circulación en sangre y la biocompatibilidad [75]. 
Las partículas más grandes, 200 nm, suelen ser secuestradas por el bazo 
debido a su filtración mecánica y son eliminadas finalmente a través del 




sistema de fagocitos, que conduce a la disminución de estas en el torrente 
sanguíneo. Considerando que, partículas más pequeñas de 10 nm o menos se 
eliminan rápidamente a través de la depuración renal. Los diámetros de 
partículas de 10 a 100 nm son ideales para inyección intravenosa y exhibieron 
los tiempos de circulación en sangre más prolongados [76]. 
En el caso de la vectorización de fármacos, la manipulación de las partículas se 
lleva a cabo mediante la aplicación de un campo magnético no uniforme, ya 
que de no serlo no se conseguiría mover las partículas sino la alineación de los 
momentos magnéticos [77-79]. Dentro del cuerpo humano, las partículas están 
sometidas a las fuerzas de resistencia hidrodinámicas que se oponen a la 
fuerza del campo magnético aplicado. Por lo tanto, desde el punto de vista 
físico, a la hora de manipular las partículas en el menor tiempo posible siempre 
será preferible partículas de mayor tamaño (DMAG) o mayor imanación (B) [64]. 
 
HIPERTERMIA 
La hipertermia ha sido ampliamente investigada para su uso en terapia de 
tumores [80], ya sea como única modalidad de tratamiento o conjuntamente 
con radio o quimioterapia [81]. Muchos estudios han mostrado que las células 
tumorales son más susceptibles a la destrucción por calor, debido en parte a la 
relativamente mayor hipoxia y menor pH en tumores sólidos [81]. Los efectos 
secundarios por hipertermia en tejidos normales son insignificantes a 
temperaturas menores de 41.8°C, y puede emplearse repetidamente sin 
acumular daño en el tejido normal [64]. 
A pesar de las ventajas potenciales, se ha encontrado que el tratamiento 
hipertérmico en tumores sólidos tiene una selectividad limitada de destrucción 
de tumores [64]. Esta selectividad se debe en parte a la incapacidad de los 
métodos de tratamiento hipertérmico empleados con anterioridad para producir 
una temperatura diferencial suficiente entre el tumor y el tejido normal que le 
rodea [64]. 
La posibilidad de tratar cáncer por hipertermia artificialmente inducida, ha 
llevado a la aplicación de materiales magnéticos, los cuales calientan el tejido 
al exponerlos a un campo magnético [64]. En términos generales, el 




procedimiento involucra la dispersión de partículas magnéticas a través de un 
tejido objetivo, y después la aplicación de un campo magnético alterno (AC) de 
una frecuencia y amplitud apropiadas para inducir el calentamiento de las 
partículas [64]. Mientras que la mayoría de los dispositivos de hipertermia son 
de utilidad restringida, debido al inaceptable calentamiento del tejido sano, la 
hipertermia con partículas magnéticas resulta atractiva ya que permite el 
calentamiento sólo del tejido objetivo [64]. 
Es importante entender los mecanismos físicos a través de los cuales se 
genera calor en pequeñas partículas magnéticas mediante campos magnéticos 
alternos. En concreto estos mecanismos son la histéresis y la relajación 
magnética. En ambos se produce absorción de energía del campo por parte de 
las partículas y su trasmisión al medio circundante. El cálculo de la velocidad 
de generación de calor requerida para alcanzar los efectos deseados es 
complicado, debido a la presencia del flujo sanguíneo y perfusión del tejido, 
ambas causan el enfriamiento de tejido, y estas pueden variar activamente 
mientras el tejido está siendo calentado [64]. 
La frecuencia y la fuerza del campo magnético AC externo aplicado usado 
paragenerar el calor están limitadas por las respuestas fatales fisiológicas a 
campos magnéticos de altas frecuencias como posible estimulación cardiaca y 
arritmia. En general, el rango aplicable de frecuencias y amplitudes está entre f 
= 0.05 – 1.2 MHz y H = 0 – 15 KAm-1.Por otro lado, de datos experimentales se 
concluye que la exposición a campos donde el producto H·f no exceda de unos 
5x108A m-1 s-1 es seguro y tolerable [64]. 
La cantidad de material magnético requerido para producir las 
temperaturasnecesarias depende casi en su totalidad del método de 
administración. Una razonable suposición es que 5–10 mg de material 
magnético concentrado en cada cm3 detejido tumoral es apropiado para 
hipertermia magnética en pacientes humanos [64]. 
Considerando la elección de partícula magnética, los óxidos de hierro de 
magnetita (Fe3O4) y maghemita (γ-Fe2O3) son los más estudiados hasta la 
fecha debido a sus propiedades magnéticas apropiadas y compatibilidad 
biológica, aunque muchos otros han sido investigados. Los tamaños de 
partícula menores de 10 μm son normalmente considerados suficientemente 




pequeños para permitir el transporte efectivo al lugar con el cáncer, ya sea por 
encapsulación en una parte grande o suspensión en una forma de fluido 
portador. Los materiales candidatos están divididos en dos clases principales; 
partículas monodominio o multidominio ferromagnéticos o ferrimagnéticos (FM), 
o partículas superparamagnéticas (SPM). En el primer caso el mecanismo de 
calentamiento principal es la histesis y en el segundo la relajación. Cada uno 
tiene sus ventajas y sus inconvenientes [64]. 
Las medidas de generación de calor de partículas magnéticas son 
generalmente citadas en términos de velocidad de absorción específica o 
Specific Absorption Ratio (SAR) que se mide en unidades de W·g-1. 
Multiplicando SAR por la densidad de la partícula se obtiene PFM y PSPM 
(cantidad de calor generado dependiendo del tipo de nanopartículas), así este 
parámetro permite la comparación de las eficiencias de las partículas 
magnéticas en cualquier rango de tamaños [64]. 
 
1.4.- PLANTEAMIENTO Y OBJETIVOS DE LA TESIS 
La tendencia a agregarse de las NPs, especialmente en fluidos biológicos, 
hace que sea incompatible su utilización en muchas aplicaciones biomédicas, 
debido a la alta posibilidad de que se produzca una obstrucción de pequeños 
capilares. Por este motivo puede ser interesante fabricar soportes porosos 
tridimensionales utilizando polímeros y nanopartículas magnéticas de manera 
que se superen estos inconvenientes de la NPMs. 
Como polímeros se proponen PCL o PLLA, cuya biocompatibilidad y 
bioabsorbilidad está ampliamente estudiada [11,12, 15-19]. Para la elección de 
las NPMs, parece adecuada la magnetita, debido a sus propiedades 
magnéticas apropiadas y compatibilidad biológica. Así como numerosos 
estudios de sus aplicaciones médicas en hipertermia [64,80] sola o 
conjuntamente con radio o quimioterapia para terapia de tumores [80]. También 
se ha usado en liberación controlada de fármacos [73, 74, 76-78], aunque sus 
efectos a largo plazo en el cuerpo humano todavía no están claros. También 
parece adecuado utilizar nano-hidroxiapatita dopada con Fe (nHAFe), para 
reforzar el soporte 3D de PCL o PLLA, siendo biocompatible y biodegradable. 





El objetivo de nuestra investigación es la obtención y caracterización de 
soportes porosos con polímeros bioabsorbibles y biocompatibles (PCL o PLLA), 
modificados con nanopartículas magnética (magnetita o hidroxiapatita dopada 
con hierro) mediante la técnica de separación de fases inducida térmicamente 
o TIPS (Thermally Induced Phase Separation). 
Por otro lado, con el objetivo de simular el comportamiento in vivo, se pretende 
realizar un estudio de degradación in vitro analizando los cambios acontecidos 
en cada uno de las muestras. Dentro de este objetivo general se plantean los 
siguientes objetivos específicos. 
 Comparar el efecto de la adición de las nanopartículas magnéticas en 
los soportes de PCL y PLLA a lo largo de nuestro estudio de 
degradación. 
 Comparar el grado de degradación de los composites preparados con 
los homopolímeros (PCL o PLLA) y con las nanopartículas magnéticas 
(nHAFe o nFe3O4) a través de las técnicas de caracterización SEM, 
FTIR, DSC, GPC 
 Estudiar la evolución de la cristalinidad a lo largo del tiempo de 
degradación. 
 Estudiar la citotoxicidad de los andamios de PLLA y PCL en función de 




















Materiales y métodos 
En este apartado se describen solamente los procesos de síntesis y 
caracterización utilizados en esta tesis. Una breve descripción de los métodos 
experimentales de síntesis y caracterización  se encuentra en el Apéndice 1 
 
2.1.- SÍNTESIS DE NANOHIDROXIAPATITA DOPADA CON HIERRO 
(nHAFe).  
El precipitado de nanohidroxiapatita dopada con hierro se obtiene, añadiendo 
gota a gota una disolución de ácido fosfórico a una suspensión básica de 
Ca(OH)2, conteniendo iones Fe; durante dos horas con constante agitación y 
calentamiento. Las concentraciones totales de iones Fe frente a la de iones Ca 
se ajusta para obtener Fe/Ca=20 mol% Tampieri et al.[81] realizaron el estudio 
de los parámetros de síntesis y propiedades fisicoquímicas, el rango de 
temperaturas de estudio fue entre 25 y 60ºC y con un pH decreciente de 12 a 5 
durante la neutralización. Los productos de reacción se mantienen con 
agitación y calentamiento durante una hora. Posteriormente el precipitado se 
deja 24 horas envejecer a temperatura ambiente sin agitación. El precipitado se 
separa del licor madre mediante centrifugación, se lava con agua destilada y 
centrifugado tres veces. A continuación se liofiliza. Este procedimiento de 
síntesis puede utilizar tres métodos para la generación de fuente de iones Fe 
para el dopado de la nanohidroxiapatita: Método REDUCTOR, Método 
OXIDATIVO o Método de ADICIÓN SIMULTÁNEA.   
Este último es el que hemos utilizado para la síntesis de nuestras 
nanopartículas nHAFe a 60ºC. Se añaden conjuntamente FeCl2.4H2O y 
FeCl3.6H2O como fuente de iones Fe
2+y Fe3+ durante el proceso de 
neutralización, a diferentes temperaturas de síntesis (25, 40 y 60ºC). 




El protocolo experimental para la fabricación de estas nanopartículas, fue el 
siguiente: 
1º.-Se prepararon las siguientes disoluciones: 
 FeCl2.4H2O (Sigma Aldrich, pureza del 98%) 12.74 g en 75 ml de H2O 
destilada. 
 FeCl3.6H2O (Sigma Aldrich, pureza 97%), 17.86 g en 75 ml de H2O 
destilada. 
 H3PO4 (Sigma Aldrich, pureza 85%), 44.4 g en 300 ml de H2O destilada. 
 Ca(OH)2 (Sigma Aldrich, pureza 95%), 50 g en 400 ml de H2O destilada 
con agitación magnética a 40ºC. 
2º.- Añadimos a la disolución de Ca(OH)2; previamente preparada en un 
balón de reacción de tres bocas, simultáneamente las disoluciones fuentes 
de iones Fe2+ y Fe3+. 
3º.- Dejamos en reposo esta disolución 24 horas. 
4º.- Añadimos gota a gota durante 2 horas la disolución de H3PO4; mientras 
la mantenemos con agitación magnética a 60ºC. 
5º.- Tras la neutralización, dejamos el producto de reacción con agitación 
magnética y calentamiento a 60ºC durante una hora. 
6º.- Dejando envejecer 24 horas el producto de reacción a temperatura 
ambiente sin agitación. 
7º.- El precipitado formado se centrifuga y lava  3 veces con agua destilada 
8º.- Posteriormente se liofiliza el precipitado para eliminar la humedad.  
9º.- Desmenuzamos en el mortero de ágata el precipitado. 
10º.-Por último, lo hacemos pasar por un tamiz. 
Se efectuó una segunda síntesis, el procedimiento experimental fue el mismo; 
exceptuando el tercer paso; es decir no se dejó la disolución de Ca(OH)2 con 








2. 2.- CARACTERIZACIÓN DE NANOPARTÍCULAS MAGNÉTICAS 
Difracción de rayos X 
La técnica de difracción de rayos X se ha empleado para estudiar las fases 
presentes en las nanopartículas sintetizadas, así como su cristalinidad. 
El análisis de difracción de rayos X (DRX) se ha llevado a cabo con un 
difractómetro PANalytical Xpert PRO, equipado con tubo de cobre 
( CuK media=1,5418 Å,  CuK 1=1,54060 Å y  CuK 2=1,54439 Å), goniómetro 
vertical (geometría Bragg-Brentano), rendija programable de divergencia, 
intercambiador automático de muestras, monocromador secundario de grafito y 
detector PixCel; pertenciente a los servicios generales de Rayos X de la 
UPV/EHU. 
Las condiciones instrumentales utilizadas han sido: 
 Corriente del generador: 40 KV y 40 mA. 
 Barrido angular: 5-70º 2  
Es necesario tomar unos 50 mg de la muestra en polvo y depositarla sobre un 
portamuestras de de acero inoxidable. 
 
Microscopía Electrónica de Transmisión (TEM)  
La microscopía electrónica de transmisión ha permitido la caracterización 
estructural y morfológica de las muestras mediante la adquisición de imágenes 
de las nanopartículas de hidroxiapatita dopada con hierro preparadas y de las 
nanopartículas de magnetita. A partir de estas imágenes se ha podido calcular 
el tamaño de las nanopartículas, su distribución de tamaños además de 
visualizar su forma y su estado de agregación. 
Para visualizar las nanopartículas en el microscopio electrónico de transmisión 
es necesario preparar una suspensión diluida de éstas. A continuación, se 
toma una gota de esta suspensión con una pipeta Pasteur y por último se 
deposita sobre una rejilla de cobre donde la gota se deja evaporar. Una vez 
que la rejilla se secó se introduce en el microscopio. La elección del disolvente 
donde se suspenden las partículas es crítica ya que de ello depende su 
correcta visualización. 




El disolvente debe ser de bajo punto de ebullición y estabilizar total o 
parcialmente a las nanopartículas para que, al evaporarse la gota, las 
partículas se depositen en la rejilla sin agregarse (Figura 2.1). 
La visualización de las partículas se llevó a cabo en un microscopio de la 
marca Philips CM 120 Biofilter con módulo STEM, mapeado elemental  y 
filtrado de imágenes mediante EELS de los servicios generales de la UPV 
/EHU; en la caracterización de las nanopartículas magnéticas empleadas. 
 
 
Figura 2.1. Nanopartículas de hidroxiapatita dopada con hierro que hemos sintetizado 
por el método de adición simultanea. 
 
Microscopía Electrónica de Barrido (SEM)  
Las micrografías obtenidas por SEM  nos aportan información topográfica, 
morfológica, de composición química, de cristalografía, porosidad. Por este 
motivo hemos esta usado esta técnica tanto para caracterizar las 
nanopartículas sintetizadas (morfología, tamaño, estado de agregación de las 
partículas). 
Se usó un microscopio electrónico de barrido (SEM)  HITACHI S-3400 N de los 
servicios generales de la UPV/EHU.  
La preparación de las muestras de nHAFe para el SEM se llevó a cabo 
depositando una pequeña cantidad de nanopartículas dispersadas en acetona. 
 




Magnetómetro de muestra vibrante (VSM) 
Las propiedades magnéticas de las nanopartículas nHAFe y nFe3O4 fueron 
determinadas mediante la medida de sus curvas M-H usando un magnetómetro 
de muestra  vibrante (VSM) a 37ºC (temperatura fisiológica); desarrollado por la 
Universidad del país Vasco, calibrado con níquel de una pureza de 99.995%. El 
rango del campo magnético fue de  ±1.8 T (18 kG), con una resolución de ±20 
µT (0.2 G). 
Se trata de conocer la respuesta magnética (M), su imanación de saturación 
(Ms), el valor de su campo coercitivo (HC), al aplicar un campo magnético (H). 
Para la caracterización magnética se tomó una muestra en polvo (entre 5 y 10 
mg) en el interior de una cápsula de gelatina. El polvo es compactado al fondo 
de la cápsula de gelatina al introducir algodón y así dejarlo inmovilizado. Por 
último, se coloca en una pajita de material que no da señal magnética y se 
introduce en el interior del magnetómetro. 
 
2.3.- FABRICACIÓN DE SOPORTES POROSOS 
Los materiales porosos existen en una amplia variedad de aplicaciones 
ingenieriles, fundamentalmente debido a sus buenas propiedades mecánicas, 
flexibilidad de diseños y elevada reproducibilidad. Los materiales porosos se 
pueden definir como una matriz sólida  que contiene vacíos o huecos. 
Los materiales utilizados para la fabricación de andamios fueron los siguientes: 
 la poli-ε-caprolactona o PCL ( Purac Biomaterials Purasarorb (Holanda)) 
 La poli-L-lactida o PLLA (Biomer L 9000 (Alemania)). 
 1,4-dioxano (Panreac p.a. ,pureza 99%, (Barcelona)) 
 Cloroformo (Panreac p.a. ,pureza 99%, (Barcelona)) 
 Nanohidroxiapatita (Sigma Aldrich, tamaño partícula <200 nm, peso 
molecular de 502,31 g/ml.) 
 Magnetita nanopartículas (Sigma Aldrich, con tamaño partícula entre 50 
y 100 nm). 
 Ambos polímeros fueron purificados mediante disolución en cloroformo 
antes de su utilización. Mediante cromatografía de permeación de gel 




(GPC) fueron caracterizados, obteniendo los  valores recogidos en la 
siguiente tabla: 
Tabla 2.1. Distribución de pesos moleculares promedio en peso (Mw), el peso 
molecular promedio en número (Mn) y el índice de polidispersidad (I=Mw/ Mn) 
de los polímeros. 
Polímero Mw Mn I=Mw/Mn 
PCL 130490 79760  
 
1.636 
PLLA 144221  104042 1.386  
 
Los andamios tridimensionales se fabricaron mediante separación de fases 
inducida térmicamente (TIPS) con una concentración óptima del 2,5% (w/v) 
polímero (PCL y PLLA) en 1,4-dioxano [82]. 
Las proporciones  peso/volumen más óptimas para la fabricación de soportes 
porosos elegida fue un 2.5 % de polímero en relación a la cantidad de 
disolvente usado. 
Para la preparación de nuestras muestras; en primer lugar se disuelve el 
polímero, en 1,4-dioxano y posteriormente añadimos las nanopartículas 
magnéticas. La disolución resultante es vertida en moldes de aluminio, 
previamente al proceso de liofilización templamos todas las muestras a -60ºC  
para provocar la separación de fases y se extraía el disolvente mediante 
liofilización durante 7 días. 
 Tanto con el PLC como con el PLLA  el protocolo experimental fue: 
1º.- Se pesan tanto el polímero como las nanopartículas. 
2º.- En un balón de reacción se vierte la cantidad de 1,4-dioxano necesaria 
para formar una disolución al 2,5 % (w/v).  
3º.- El polímero se introduce en el balón junto con el disolvente y se 
disuelve mediante agitación magnética durante 2 horas y a una 
temperatura de 50 ºC para obtener una disolución homogénea. Durante los 
últimos minutos disminuimos la velocidad del agitador para evitar la 
formación de burbujas de aire.  





Figura 2 .2. Esquema de obtención de nuestros soportes porosos 
 
4º.- Se vierte el polímero disuelto, en un vaso de precipitados donde hemos 
pesado previamente las nanopartículas y agitamos con un agitador manual 
y a la vez introducimos en el ultrasonido para homogeneizar las 
nanopartículas en el polímero. Posteriormente vertimos la disolución 
resultante en un molde de aluminio. 
5º.- La separación de fases es probablemente la parte más delicada del 
proceso, como ha quedado demostrado en estudios anteriores [82]. En 
nuestro caso se optó por un enfriamiento a -60 ºC, para ello los moldes con 
la disolución se introducen en la cubeta de un liofilizador (Telstar LioQuest 
85), que ha sido previamente enfriado durante dos horas para facilitar el 
proceso de congelación. 
6º.- Las muestras se sometieron a un ciclo completo de liofilización durante 
una semana. 
Los andamios de PCL o PLLA fueron fabricados con las siguientes 
proporciones de nanopartículas magnéticas según recogen las Tablas 2.2 y 
2.3: 
Composite disuelto 
Composite en molde 
Congelación y liofilización 
Soporte poroso 




Tabla 2.2.- Composiciones sintetizadas de PCL- nanopartículas magnéticas 
Sistema PCL 
nHAFe nFe3O4 
%PCL %nHAFe %PCL %nFe3O4 
90 10 95 5 
80 20 90 10 
70 30 85 15 
30 70 80 20 
20 80   
 




Se fabricaron también soportes porosos compuestos de ambos 
homopolímeros puros sin nanopartículas; para ayudarnos a evaluar y 
comparar el comportamiento de los soportes magnéticos sintetizados. El 
proceso de fabricación es básicamente el mismo, salvo que no se añade ni 
magnetita ni nHAFe. 
Sistema PLLA 
nHAFe  nFe3O4 
%PLLA %nHAFe  %PLLA %nFe3O4 
90 10  90 10 
80 20  80 20 
70 30  70 30 
50 50  60 40 
30 70  50 50 
20 80  30 70 





Figura 2.3. Soportes porosos  de PCL con 80, 70, 30, 10% de nHAFe de izda a dcha. 
 
Figura 2.4. Soportes porosos  de PCL con 20, 15 y 5% de nFe3O4 de izda a dcha. 





Figura 2.5. Soportes porosos  de PLLA  con 10, 20, 30, 50 y 70% de nHAFe de izda. a 
dcha. 
 










2.4.- CARACTERIZACIÓN DE SOPORTES POROSOS  
Microscopía Electrónica de Barrido (SEM)  
Mientras que el TEM permite el estudio de la morfología de muestras delgadas,  
el SEM posibilita conocer la morfología de la superfície de muestras gruesas, 
por ejemplo, en el caso de nuestros andamios poliméricos tridimensionales. 
Mediante esta técnica se pueden observar la morfología, tamaño de los poros 
de nuestros andamios y si existe interconexión entre ellos. Por otro lado, es 
una técnica muy usada para ver el curso de la degradación como afecta a la 
morfología del poro. 
La morfología de los andamios se evaluó mediante el uso de un microscopio 
electrónico de barrido (SEM) HITACHI S-3400 N. Antes del análisis las 
muestras fueron metalizadas con una fina capa de oro en un metalizador 
Emitec K550X a 1200 V y 5 mA.  
 
  
Figura 2.7.  Muestras en el metalizador a la izda y muestras metalizadas en el 
portamuestras a la dcha. 
 
Espectroscopía de Infrarrojo con Transformada de Fourier (FTIR) 
Se registró el espectro de absorción en el infrarrojo de las muestras mediante 
un espectrómetro de Transformada de Fourier (FTIR, Thermo Scientific Nicolet 
Avatar 370), equipado con un accesorio de reflectancia total atenuada (ATR, 




Pike Smart MIRacle) y un cristal ZnSe. Se realizaron barridos entre 4000 y 650 
cm-1 a una resolución de 4cm-1. 
 
Figura 2.8.- FTIR Thermo Scientific Nicolet Avatar 370 equipado con ATR, Pike Smart 
MIRacle 
 
Calorimetría Diferencial de Barrido (DSC) 
Las características térmicas de los polímeros se determinaron mediante un 
calorímetro diferencial de barrido (DSC, Q200 de TA Intruments) equipado con 
un enfriador para poder alcanzar temperaturas de -90ºC. Se utilizaron muestras 
de entre 5 y 9 mg que fueron encapsuladas en crisoles de aluminio. Como gas 
de purga se empleó nitrógeno con el fin de evitar la degradación termo-
oxidativa de las muestras durante los experimentos. Los barridos se han 
realizado con ratios de calentamiento y de enfriamiento de 10 ºC/min. 
 
Figura 2.9.- Calorímetro Q200 de TA Intruments 
 




Para la PCL el rango de temperaturas fue de -90 a 120ºC y para la PLLA de 0 a 
220ºC. 
La primera rampa de calentamiento:  
 composites de PCL: desde -90 hasta 120 
 composites de PLLA: desde 0 hasta 220 
Durante esta rampa, el material muestra información de su estado físico y 
morfológico actual. Esta rampa es usada para evaluar el calor de fusión,  Hm, 
la temperatura de fusión, Tm, la temperatura de transición vítrea, Tg, la 
temperatura, Tc, y la entalpía de cristalización,  Hc, del material.  
 
Propiedades Magnéticas (VSM) 
Las propiedades magnéticas de los composites magnéticos fueron 
determinadas mediante la medida de sus curvas M-H usando un magnetómetro 
de muestra vibrante (VSM) a 37ºC (temperatura fisiológica); desarrollado por la 
Universidad del país Vasco. 
Se tomó una muestra de cada composite entorno a unos 15 mg y se fijó 
mediante teflón a una varilla de vidrio. Se coloca la varilla en el VSM. Se  resta 
la señal del vidrio a la señal de la muestra.  
 
Cromatografía de Permeación de Gel (GPC) 
Se determinó peso molecular promedio en peso (Mw), peso molecular promedio 
en número (Mn) e índice de polidispersidad (I=Mw/Mn), mediante el uso de un 
cromatógrafo de permeación de gel (GPC, Perkin Elmer 200). Para ello las 
muestras fueron disueltas en tetrahidrofurano (THF) al 2% y se utilizó un 
refractómetro diferencial Perkin Elmer 200 como detector. La calibración se 
realizó de acuerdo a los estándares del poliestireno con un caudal de 1 ml/min. 
Se utilizaron cuatro columnas Phenogel (Phenomenex) en serie con un tamaño 
de partícula de 5 μm. 
 
 




2.5.- ESTUDIO DE CITOTOXICIDAD IN VITRO 
Los ensayos de citotoxicidad in vitro se utilizan para evaluar los posibles  
efectos tóxicos de un material sobre células vivas. Entre los diferentes ensayos 
que se pueden utilizar para realizar esta medida está  el ensayo  reducción del 
Bromuro de 3 (4,5 dimetil-2-tiazoil)-2,5-difeniltetrazólico (MTT), que es el 
utilizado en este estudio. Los ensayos de citotoxicidad fueron realizados por 
Sylvie Ribeiro (Universidad de Minho) y por Senentxu Lanceros-Mendez 
(BCMaterials, Universidad de Minho). 
Se utilizaron las células C2C12 (subclon de los mioblastos de ratón) por su 
fácil manejo y rápida proliferación y esto permite que la utilización de esta 
línea de cultivo en investigación sea más fácil. 
La evaluación indirecta de la citotoxicidad de las muestras conforme a la norma 
ISO 10993 parte 5, se realizó según el siguiente protocolo: 
1º Se cortaron y esterilizaron por UV durante 1 hora cada lado 
membranas con 0,1 mg.mL-1. 
2º Cada muestra fue lavada 5 veces con disolución tampón fosfato 
(PBS), durante 5 minutos. 
3º Las muestras fueron inmersas en una placa de cultivo de 24 pocillos 
de poliestireno con DMEM conteniendo glucosa (Gibco) 4.5 g.L-1 
suplementada con un 10% de FBS (Biochrom) , además de un  1% P/S 
(Biochrom), a 37 ºC en aire con un 95% de humedad con un  contenido 
de un 5% de CO2. Fueron incubadas durante 24 horas.  
4º Simultáneamente, células C2C12  se sembraron en la placa de cultivo 
de tejido de poliestireno de 96 pocillos con una densidad de 2x104 
células.mL-1 e incubadas durante 24 h, para permitir la unión de células 
a la placa. 
5º Después de este tiempo, el medio de cultivo de la placa de 
poliestireno de 96 pocillos se eliminó y se añadieron los medios de 
extracción preparados (de nuestras muestras) a los pocillos (100 μl). 
6º Posteriormente, se incuban las células durante 24 y 72 horas. 




7º Después de cada tiempo se cuantificó la evaluación de la viabilidad 
celular. 
Se utilizó un 20% de dimetilsulfóxido (DMSO, Sigma Aldrich) como control 
positivo y se empleó el medio de cultivo celular como control negativo. 
El ensayo MTT mide la actividad mitocondrial de las células, lo que refleja el 
número de células viables. En cada intervalo temporal, se retiró el medio de 
cada pocillo y se añadió medio fresco que contenía solución de MTT al 10% 
(solución madre de 5 mg MTT.mL-1 en PBS, Sigma Aldrich). La cantidad de 
células vivas es proporcional a la cantidad de formazán (de color purpura) 
producido.  Después de 2 h de incubación, los cristales de MTT se disolvieron 
con DMSO y la densidad óptica se midió a 570 nm. De cada soporte poroso se 
tomaron cuatro muestras. 
El porcentaje de viabilidad celular se calculó a partir de la fórmula: 
 
                    
                         
                                
                
 
2.6.- ESTUDIO DE DEGRADACIÓN IN VITRO  
En la realización del estudio de degradación se utilizaron andamios de los dos 
homopolímeros, con ambas nanopartículas magnéticas; fabricados como se 
detalla en el apartado 2.3. 
Se ha realizado el estudio de degradación de los siguientes sistemas: 
 PCL/nHAFe con proporciones 10, 30, 70 y 80%. 
 PCL/nFe3O4 (magnetita) con proporciones 5% y 10%  
 PLLA/nHAFe con proporciones 10, 20, 30 y 70%. 
 PLLA/nFe3O4 (magnetita) con proporciones  10, 30, 50 y 70%. 
Las muestras fueron cortadas en trozos rectangulares de unos 0,5 cm2 y peso 
similar. Tras ser pesadas se introdujeron en tubos de ensayo idénticos que 
contenían 10 ml de solución tampón salina (PBS) suministrada por FLUKA 
ANALYTICAL (Sigma Aldrich, EEUU) con un pH de 7,2, sumergiéndolas por 
completo. La degradación tuvo lugar en una estufa termostatizada a 37 ºC y en 
condiciones estáticas. 




Transcurridos las semanas de degradación establecidas, las muestras eran 
extraídas de los tubos de ensayos, retirándose con cuidado la humedad 
superficial y pesándolas para determinar la absorción de agua. Las variaciones 
en el pH de la solución tampón fueron determinadas utilizando un pH-metro 
PCE 228 (Instrumentos PCE, España) y corregidas por temperatura. 
Finalmente las muestras se dejaron secar varias semanas en estufa durante 
las cuales fueron regularmente pesadas hasta que su peso se estabilizó. Así se 
pudo determinar el peso en seco tras la degradación. 
El porcentaje de agua absorbida (Wa%) se calculó mediante la siguiente 
ecuación: 
    
     
  
               
donde Ww es el peso de la muestra tras retirar el agua superficial y W r es el 
peso residual de la muestra seca después de la degradación. 
El porcentaje de pérdida de masa (WL%) se obtuvo mediante la siguiente 
ecuación: 
    
     
  
               

















Estudio de nHAFe 
Estudios in vitro han demostrado que las nanopartículas de  HAFe; solas o 
combinadas con ácido poli (L-láctico) o poli (ε-caprolactona); influyeron 
positivamente en las células tipo osteoblasto y en la viabilidad de las células 
madre mesenquimales.[83-86]. 
Las nHAFe son biocompatibles, biodegradables  y capaces de moverse por un 
campo magnético externo [81, 83, 87]. Por ello este nuevo nanosistema 
superparamagnético puede representar una alternativa novedosa a las SPION 
para configurar dispositivos magnéticos, estimular aplicaciones nanomédicas 
personalizadas, tales como: nano-portadores y andamios para liberación de 
fármacos dirigidos para ingeniería de tejido óseo con multi-funcionalidades 
controladas a distancia [86]. 
En los últimos años, se están desarrollado apatitas nanocristalinas similares a 
las presentes en las apatitas biológicas; denominándose biomimetic 
nanocrystalline apatites (BNA).con las siguientes características principales: 
 Composición no estequiométrica. 
 Presencia de los iones CO3
2- y HPO4
2-. 
 Los nanocristales irregulares con forma de placa alargadas a lo largo del 
eje c de la estructura hexagonal de la apatita [88,89]. 
 Capa hidratada sobre la superficie del cristal [89]. 
 
3.1.- DIFRACCIÓN DE RAYOS X 
Se emplearon distintas técnicas para caracterizar el material obtenido mediante 
síntesis. Todas ellas han sido previamente descritas en el apéndice I Técnicas 
Experimentales, y todas son básicas para conocer las propiedades 
estructurales, morfológicas y magnéticas del producto en cuestión. 




Wang y colaboradores sugieren que los parámetros de red aumentan mientras 
que la cristalinidad disminuye en la HA al aumentar los iones hierro [87]. 
La difracción de rayos X en polvo (XRD) da el patrón esperado de 
nanopartículas de HA (Figura 3.1, picos marcados con círculos). La nHAFe 
sintetizada a 60ºC tiene un contenido muy alto de magnetita, como se deduce 
de la intensidad de las reflexiones características marcadas con un asterisco; 
no se encontraron picos de ninguna tercera fase. Verificándose que el aumento 
de temperatura de síntesis produce un incremento de la cristalinidad tanto de la 
magnetita como de la hidroxiapatita; aumentando por otro lado la cantidad de 
magnetita formada como se puede apreciar en los picos de magnetita 2Ѳ ≈ 36º 













































































Figura 3.1.- Difractograma de nHAFe sintetizada, ( ⃰ ) picos de magnetita ,( ◦) picos de 
HA. 
 
Tabla 3.1: Picos de difracción de rayos X (DRX) característicos de la magnetita 
(Fe3O4) como fase minoritaria, presente en la nHAFe sintetizadas.  
 
2  (grados)(1) 35,42 62,51 56,95 30.10 43,05 53.39 37.66 18,15 
Intensidad(1) 100 40 30 30 20 10 5 5 
Índices (hkl)(1) 311 440 511 220 400 422 222 111 
Ángulo 2  en  
nHAFe 
35.65 62,86 57,2 30,21 43,35 53.65 37,53 18,02 
(1) Referencia: JCPDS-ICDD Carta 19-629 Radiación CuKα. 
 




Se observa que los sitios y la intensidad de los picos de difracción son 
consistentes con el patrón estándar para la tarjeta JCPDS Nº (25-166) 
Ca5(PO4)3(OH) y con la JCPDS Nº (19-629) Fe3O4. 
Se puede observar que la sustitución de Fe en la red de HA no distorsiona 
notablemente la estructura [83, 86]. El Fe2+ y el Fe3+ ocupan diferentes 
posiciones del Ca2+ en el retículo de HA, de modo que los iones Fe no están 
situados en la posición intersticial de la celda sino en la posición de sustitución 
de Ca [81, 83, 86, 90]. 
El ensanchamiento y la reducción de intensidad de los picos de difracción se 
deben a una mayor tensión en la red a partir de la sustitución de hierro, ya que 
el radio de Ca2+ es mayor que el de Fe2+ y Fe3+. La posición e intensidad del 
pico del plano (211) depende en gran medida del estado de oxidación del hierro 
[91]. 
Utilizando los datos obtenidos gracias a las medidas XRD; mostrados en la 
Figura 3.1. El tamaño de cristal de las nanopartículas se determinó empleando 
la fórmula de Scherrer [92]. El software utilizado para el cálculo de D fue 
FULLPROF [93], obteniendo mediante este programa la anchura a media altura 
del pico de difracción (FWHM) (ver Figura 3.2). 
 
Figura 3.2.- Anchura a media altura del pico de difracción (FWHM) 
 
El tamaño cristalino de las partículas (XRD) de nHAFe se calculó a partir de la 
anchura del pico (211) que es el pico que posee mayor intensidad. 
El valor del tamaño de partícula extraído por esta técnica, en torno a unos 30 
nm de media, puede estar afectado de errores sistemáticos, como ya ha sido 




indicado por otros autores [94]. Por lo tanto, para poder obtener medidas más 
precisas del tamaño y morfología [95] de las nanopartículas, se empleó la 
miscroscopía electrónica de transmisión (TEM). 
 
3.2.- MORFOLOGÍA DE LAS PARTÍCULAS MEDIANTE TEM Y SEM 
La morfología de las nanopartículas sintetizadas fue investigada usando TEM y 
SEM, revelando un gran número de puntos negros que corresponden a 
inclusiones de fases ricas en hierro [86] y partículas con morfología aciculada, 
bastante heterogéneas respecto al tamaño, con anchuras alrededor de 25 nm y 
longitudes entre 100 y 150 nm (Figura 3.3) como era de esperar para una 
apatita biomimética nanométrica [86, 89]. 
  
  









La nHAFe mostró una gran tendencia a formar agregados; lo que se atribuyó a 
la gran cantidad de iones externos (es decir, Fe2+, Fe3+, CO3
2-) que causan 
distorsión de la red cristalina, reducción de la regularidad periódica de largo 
alcance y posibles modificaciones de la energía superficial. El mayor desorden 
estructural puede inducir la formación de partes casi amorfas, especialmente 
en la superficie, causando unión y adhesión de cristales mediante interacciones 
inter-cristalinas durante la síntesis o en la post-síntesis, durante el secado [86, 
89]. 
El menor tamaño iónico del hierro comparado con el calcio ayuda en el proceso 
de nucleación, evitando el engrosamiento de los cristales, obteniéndose 
cristales más finos [96]. 
 
3.3.- PROPIEDADES MAGNÉTICAS (VSM) 
Mediante el magnetómetro de muestra vibrante se realizó la caracterización 
magnética de las partículas de nHAFe y magnetita a 37ºC (temperatura 
fisiológica). Es decir, se trata de conocer su respuesta magnética (M), su 
imanación de saturación (MS) y el valor de su campo coercitivo (HC) al aplicar 




















































El ciclo de histéresis Figura 3.4, presentó forma de “cintura de avispa”, lo que 
indica la presencia de fases ferrimagnéticas de diferentes coercitividades o 
combinación de granos de dominio simple (SD) y granos superparamagnéticos 
(SP). 
Tauxe y colaboradores [97], examinando los ciclos de histéresis wasp-waisting 
(cintura de avispa) llegan entre otras a las siguientes  observaciones : 
1. puede ser fácilmente generados por poblaciones de granos 
monodominio y superparamagneticos (SP). 
2. se  requiere una contribución SP que satura rápidamente generando un 
empinado ciclo inicial. 
 
 
Figura 3.5.- Ampliación de los ciclos de histéresis de las nanopartículas utilizadas, se 
observa claramente la forma de cintura de avispa en la nHAFe (nHAFe+nFe3O4) a la 
izquierda frente a nFe3O4 a la derecha 
 
Zilm y colaboradores estudiaron como las propiedades magnéticas en las 
apatitas dopadas con hierro, se ven afectadas por el estado de oxidación del 
hierro y por el tamaño de partícula, la sustitución de Fe2+ y Fe3+; con tamaño 
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El valor de imanación de saturación de la nHAFe a 1.5 T fue de 4,45 emu / g, 
confirmando la propiedad magnética debida a la sustitución de hierro en la red 
de iones de HA [6]. En las nanopartículas, el valor del campo coercitivo, ≈ 3 mT 
(≈ 30 G), era bajo, pero no lo suficientemente bajo como para surgir el 
comportamiento superparamagnético (SPM) puro, no interactivo de las 
partículas de Fe. Mientras que el tamaño de las partículas puede justificar el 
magnetismo de SP en partículas aisladas, la interacción de partículas dio lugar 
al comportamiento ferromagnético del compuesto, lo que también se confirma 
por la rápida saturación de las curvas. 
 
3.4.- ESPECTROSCOPÍA INFRARROJA POR TRANSFORMADA DE 
FOURIER (FTIR) 
Los espectros de FTIR fueron utilizados para identificar los grupos funcionales 
de las nanopartículas de HAFe sintetizadas además ofrecen información 
adicional sobre la composición y características estructurales de las partículas 
de nHAFe [98]. Está técnica permitió detectar la presencia de la fase magnetita 





















































Figura 3.6.- Espectro (FTIR) correspondiente a nHAFe y nHA 
 
En las Figuras 3.6 y 3.7 se muestra el espectro infrarrojo de las nanopartículas 
sintetizadas con el objeto de determinar posibles interacciones. La nHAFe 




mostró las mismas bandas de absorción que HA. La presencia de hierro no 
































































































Figura 3.7.- Espectro (FTIR) correspondiente a nHAFe 
 
Nano-hidroxipatita dopada con hierro (nHAFe): 
Las bandas de absorción características para la nHAFe se presentan en la 




















Vibración de estiramiento de grupos OH  
Vibración de deformación del H2O de cristalización 
Vibración de deformación del H2O de cristalización 
Vibración característica de apatita carbonatada Tipo B  
Vibración característica de apatita carbonatada Tipo B  
Vibración de estiramiento del grupo  -PO43- 
Vibración de estiramiento del grupo  -PO43- 
1032 -PO43- Vibración de estiramiento del grupo  -PO43- 
962 -PO43- Vibración de estiramiento del grupo -PO43- 
870 CO3













Vibración de deformación del grupo  -PO43- 
Vibración de estiramiento del grupo -PO43- 
Vibración de deformación del grupo  -PO43- 
Deformación de los sitios octaédricos y 
tetraédricos 
Vibración de deformación del grupo  -PO43- 





La banda ancha observada a 3450 y 1640 cm-1 indica la absorción de agua en 
la celda cristalina [99-102]. Además, la banda de hidroxilo a 3560 cm-1 se 
redujo a un hombro en la banda de agua para HAFe. 
Las bandas de absorción a 580, 962, y 1032 cm-1 y las de 471, 565, y 603 cm-1 
son atribuidas al modo de estiramiento y al modo de deformación del PO4
3- en 
la HA, respectivamente 
Aparecen bandas anchas a longitudes de onda de  870 ( 2), 1420 y 1457 cm
-1 
( 3) asignables a las vibraciones CO3
2- características de la mayoría de las 
apatitas carbonatadas de tipo B (esto es, CO3
2- sustituyendo a PO4
3-) también 
estaban presentes [4,18,19]. La muestra no mostró la banda de absorción 
típica a 1540 cm-1 que se encuentra en las apatitas carbonatadas de tipo A 
[103-106]. 
Los picos de las partículas de óxido de hierro correspondientes a la vibración 
de los sitios octaédricos y tetraédricos del enlace Fe-O, no aparecieron ya que 

























Caracterización del sistema PCL-
NPMs. Estudio de degradación 
En la bibliografía existen algunos estudios que han analizado la evolución de 
las propiedades de andamios de PCL durante la degradación in vitro [108-118]. 
En estos estudios se trata de reproducir las condiciones del interior del cuerpo 
humano mediante la utilización de soluciones como el tampón fosfato salino 
(PBS) o, como el fluido corporal simulado (SBF), para mantener un pH estable. 
Los andamios se sumergen en estas soluciones durante ciertos intervalos, 
mientras se mantienen a temperatura fisiológica (37ºC). 
En este capítulo de la memoria se analizarán el comportamiento frente a la 
degradación in vitro en una solución salina de pH 7,2 durante 28 semanas a 
37ºC del sistema PCL-nHAFe y de PCL-nFe3O4  en el primer y segundo 
apartado respectivamente.  
Algunas conclusiones derivadas del estudio de la degradación in vitro de estos 
sistemas ofrecen información muy interesante sobre el comportamiento in vivo 
de este material, siendo un paso esencial en la caracterización de un 
dispositivo para la ingeniería de tejidos. Aunque, los resultados in vitro no se 
pueden extrapolar directamente a las condiciones in vivo. 
 
4.1.- SISTEMA PCL-nHAFe. ESTUDIO DE DEGRADACIÓN IN VITRO. 
En los soportes porosos realizados hemos incorporado partículas bioactivas de 
nHAFe, con proporciones, 0, 10, 30 ,70 y 80 % del total de la masa del 
polímero, durante 28 semanas. Cada 1, 5, 8, 10, 12, 16, 20, 25, y 28 semanas 
hemos ido sacando las muestras para realizar los estudios de degradación in 
vitro: absorción de agua, pérdida de peso y masa molecular, polidispersidad, 




pH del medio, morfología, características qumicas, propiedades térmicas y 
propiedades magnéticas. 
Hemos incluido composiciones como la de un 70% de nHAFe, con el fin de 
obtener un andamio que se asemeja a la composición química del tejido óseo, 
la proporción en peso entre la fase mineral y la fase orgánica está entorno al 
70/30 % en peso [119]. 
Otros autores [85, 120] han desarrollado un procedimiento sintético para 
obtener una HA magnética sustituida por (Fe2+, Fe3+), pero, no han estudiado 
la degradación in vitro.  
 
4.1.1.-Estudio de la morfología por microscopía electrónica de barrido 
(SEM) 
El TEM permite el estudio de la morfología de muestras delgadas, mientras que 
el SEM posibilita conocer la morfología de la superfície de muestras gruesas, 
por ejemplo, en el caso de nuestros andamios poliméricos tridimensionales. 
La preparación de las muestras consiste en su metalización que, además de 
hacer conductora la superficie, permite eliminar la electricidad estática, 
minimizar el daño por radiación y aumentar la reflectividad electrónica.  
La porosidad de poros abiertos interconectados es un parámetro vital, permite 
la infiltración celular en el interior del material, el intercambio iónico con el 
medio, la adhesión, diferenciación y proliferación de células que formarán el 
nuevo hueso, así como la vascularización [109, 121]. Una mayor porosidad 
abierta mejora la osteogénesis, esta teoría ha sido verificada por numerosos 
estudios [109, 122-124]. 
La morfología de la microestructura de los andamios de PCL con distintos 
porcentajes de nHAFe sin degradar se muestra en la Fig. 4.1(c), (e), (g), (i) se 
puede observar que los poros en el armazón están uniformemente distribuidos 
y bien interconectados con tamaños en el intervalo de 150-40 µm. El grado de 
interconectividad de los andamios porosos es más significativo que el tamaño 
de los poros, ya que la red vascular necesita para la nueva adhesión y 




formación ósea de una excelente interconexión [109, 125]; que facilitará una 
mayor disponibilidad de nutrientes y oxígeno. [109, 126, 127]. 
Estos andamios no poseen una morfología anisotrópica con morfología tubular 
con estructura interna similar a la de una escalera, típica de la separación 
sólido-líquido; por lo tanto la separación de fases que origina la formación de 
estos andamios será líquido-líquido [128-131]. 
Por otro lado, entre los dos tipos de separación líquido-líquido; nos decantamos 
por el mecanismo de nucleación y crecimiento por el tamaño de poro no muy 
grande, pero altamente conectados; concretamente nucleación heterogénea 
provocada por la presencia de las nanopartículas. Poros de menor tamaño son 
obtenidos mediante un temple rápido usando la técnica de liofilización [128-
131]. En nuestro caso, nos vimos obligados a asegurarnos de que esto fuera 
así, porque de lo contrario se producía la precipitación de las nanopartículas en 
el fondo del andamio. 
La inclusión de nHAFe, partículas bioactivas, en pequeñas cantidades, hace 
que éstas actúen como agentes nucleantes [132]. Cuando se añaden 
porcentajes menores del 30%, no parece afectar al tamaño de poro 4.1 (c). 
Aunque se produce en general, una disminución del tamaño de los poros, al 
aumentar el porcentaje de nanopartículas, como se puede observar en la 
Figura 4.1 (e). 
Al aumentar el contenido de nHAFe, se puede apreciar una apariencia más 
fibrosa, Figura 4.1 (g), (i), parece como si los poros hayan sido estirados, 
apareciendo microporos en las paredes de estas muestras.  
La morfología de los andamios con la adición de grandes cantidades de 
nanopartículas de HAFe provoca la formación de un poro más pequeño, sus 
paredes se engrosan y producen una morfología más irregular (véase la Figura 
4.1). Estos cambios se producen porque las nanopartículas perturban la 
cristalización del disolvente y modifican el patrón de crecimiento de cristales 
haciéndolos más irregulares [128, 129, 133]. El resultado es una estructura 
más irregular e isotrópica y con poros más pequeños. 
 



















Figura 4.1.-Micrografía SEM de la morfología superficial del PCL. (a) PCL antes de 
degradar. (b) PCL después de 8 semanas de degradación “in vitro”. (c) PCL/10 
%nHAFe antes de degradar. (d) PCL/10% nHAFe después de 28 semanas de 
degradación “in vitro”  (e) PCL/30% nHAFe antes de degradar. f) PCL/30% nHAFe 
después de 28 semanas de degradación “in vitro”. (g) PCL/70%nHAFe antes de 
degradar. (h) PCL/70% nHAFe tras 28 semanas de degradación “in vitro” (i) PCL/80% 
nHAFe sin degradar. (j) PCL/80% nHAFe después de 28 semanas de degradación. 
Circulos rojos señalando fibras, círculos azules cristales de hidroxiapatita 
 
La porosidad de los andamios es de gran importancia en el comportamiento de 
su degradación. La alta porosidad, con una gran superficie específica podría, 
por una parte, aumentar la velocidad de hidrólisis y producir grandes 
cantidades de subproductos ácidos. Por otro lado, una buena porosidad del 
andamio, que permite una estructura de poros interconectada, podría facilitar 
que los subproductos ácidos, responsables del proceso de degradación 
autocatalítica, se difundan fácilmente fuera del andamio. La alta porosidad 
proporciona una mejor interconectividad de los poros, reduciendo la 
acumulación de iones de hidrógeno y provocando una velocidad de 
degradación más lenta [134]. 
Después de 28 semanas de degradación en PBS a 37° C, la morfología de los 
andamios PCL no mostró diferencias visuales en comparación con el día 1 del 
experimento. La estructura era aún suave y libre de defectos (véase la Figura 
4.1). La observación SEM reveló cambios apreciables en la morfología de la 
superficie de estas muestras y se observaron microporos en las paredes de los 
andamios degradados de 28 semanas. Por otro lado, se puede apreciar un 
cambio en la morfología de la superficie, que pasa de tener un aspecto suave a 
i j 




ser más rugosa, ver Figura 4.1 (d), (f) y (h). Este aspecto podría ser debido a la 
formación de cristales de hidroxiapatita formados durante la inmersión en PBS; 
en general, el mecanismo de formación de la hidroxiapatita es la reacción de 
disolución-precipitación, comienza con la disolución parcial de los iones de 
calcio de la nHAFe y luego reacciona con los iones de fosfato del PBS para 
formar cristales aciculados de hidroxiapatita [134]. Aunque, no aparecen 
productos de degradación, si podemos observar alguna partícula de nHAFe en 
las partes visibles de las paredes de los andamios. Podemos concluir, 
partiendo del análisis de los resultados experimentales de SEM que no había 
evidencia morfológica de la degradación del andamio, a excepción del tamaño 
de poro más pequeño que si hemos podido observar. 
 
4.1.2.- Caracterización de la estructura química y análisis del proceso 
degradativo por Espectroscopia Infrarroja, FTIR  
La utilización de un ATR nos permitió realizar los espectros sin modificar la 
estructura de nuestros andamios, al no requerir las muestras ningún tipo de 
preparación. 
El análisis FTIR se utilizó para determinar las bandas típicas relativas a los 
grupos funcionales presentes en la hidroxiapatita y en el polímero; y también 
para estudiar la posible interacción entre las fases orgánica e inorgánica en los 
andamios. Además esta técnica permite caracterizar las muestras de polímeros 
sometidas al proceso de degradación. 
En el apartado 3.4 hemos realizado el estudio de las bandas representativas de 
la nHAFe (ver Figura 3.7). En la Figura 4.2 se recogen las bandas 
características del polímero puro sin nanopartículas. 
En la Figura 4.3 se presentan los espectros FTIR-ATR de los andamios 
estudiados, el de PCL puro y la nanopartículas utilizadas en la fabricación de 
esta serie. Si observamos el espectro podemos ver que no hay aparentemente 
ninguna banda de absorción que haya alterado su posición, por lo que 
podemos decir que el polímero no ha interactuado químicamente con la 
nHAFe, sino que ésta se encuentra dispersa de forma homogénea. Esta 
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Figura 4.2.-Espectro (FTIR) correspondiente a PCL puro 
 
Mediante este análisis se confirma además la incorporación del relleno 
inorgánico (HAFe) a la matriz orgánica del material (PCL), a través de la 
combinación de bandas características de la estructura de esta nanopartícula 
en los espectros correspondientes como se puede ver en la Figura.4.2. y 4.3. 
Se observaron bandas vibratorias acentuadas, típicas de hidroxiapatita: 
 Las correspondientes a grupos fosfatos: 3(1087,1047,1032 cm
-1), 
1(962 cm
- 1 ) y 4 (603 cm
-1) 
 Las correspondientes a grupos carbonatos en posiciones del grupo 
fosfato: 3(1457 y 1420 cm
-1) y 2(870 cm
-1) 
Las absorciones de carbonato demuestran que el material sintetizado es 
nanohidroxiapatita carbonatada. La posición de las bandas de carbonato indica 
que se trata de una hidroxiapatita de tipo B [135, 136]. 
Por otro lado, las señales de fosfato son amplias, lo que significa una rica 
variedad de microambientes que resultan de un pequeño tamaño de cristal 
[135]. 


























Figura 4.3.- Espectros (FTIR) de absorción de muestras de PCL, PCL-30%nHAFe, 
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Figura 4.4.- FTIR-ATR serie PCL-nHAFe a la izda de 3100 a 2700 cm-1 y a la dcha. de 
1800 a 600 cm-1 .Bandas de PCL (azul)  y nHAFe (naranja). 




En la Figura 4.3. los espectros IR de los andamios PCL-nHAFe, no aparecen 
las bandas características de la región entre 3500 y 3000 cm-1 
















































Figura 4.5- Espectro (FTIR) PCL, PCL-10%nHAFe de 0, 8, 20 y 28 sd. 
 
En la Figura 4.4 podemos observar como al disminuir la cantidad de polímero 
en la mezcla, disminuye la intensidad de todos los picos del polímero, 
exceptuando el modo de vibración del grupo -C-O-C=O asimétrico a 1100 cm-1,
 
que sufre el solapamiento con los modos de vibración 3 y 1 del grupo fosfato 
de la hidroxiapatita. En esta misma situación aumentan su intensidad las 
bandas características de los modos de vibración 3, 1 y  4 de los grupos 
fosfato, pero no este aumento no se aprecia en las bandas de vibración de los 
grupos carbonatos. 
















































Figura 4.6- Espectro (FTIR) PCL-30%nHAFe de 0, 8, 20 y 28 sd 
 
Otros investigadores han estudiado mediante esta técnica la degradación de 
este polímero y han fijado su estudio de degradación en tres bandas, que se 
ven afectadas si se produce la escisión del enlace ester, produciendo un grupo 
carbonilo y un grupo alcohol [137, 138]. 
 En primer lugar, estudiar las posibles variaciones en las longitudes de 
onda 630 cm-1 y 3400 cm-1 por si aparecen las bandas representativas 
de los grupos hidroxilo (OH-) [139-141]. 
 Una segunda zona de observación fue la región entre 1100 y 1050 cm-1, 
donde nos fijaremos en si se produce un aumento de intensidad en 
estas bandas, si este doblete aumenta su intensidad de bandas, indicará 
que se está produciendo una transformación atribuible al enlace C-O 




 Hacer un seguimiento de la variación de una banda característica de la 
PCL, en la zona de 1600-1800 (cm-1) asociada al grupo carbonilo C=O 
del grupo éster (1725-1735 cm-1) o del grupo ácido (1600 cm-1). 
 Una última zona de observación fue la región entre 1100 y 1050 cm-1, en 
donde veremos si se produce un aumento de intensidad en estas 
bandas, si este doblete aumenta su intensidad, indicará que se está 
produciendo una transformación atribuible al enlace C-O 
 
Figura 4.7.- Esquema de la degradación de la PCL 
 
En las Figuras 4.5, 4.6 y 4.8 podemos observar las diferentes bandas de 
absorción y su evolución con el tiempo de degradación. La curva de color roja 
representa el espectro original de la PCL puro sin degradar. 
Cabe destacar la aparición de bandas invertidas en algunos de los espectros 
de compuestos PCL-nHAFe degradados; esta forma anómala de la banda IR 
se ha observado anteriormente con moléculas orgánicas dispersas en discos 
KBr [142-144]. Este efecto, conocido como el "efecto Christiansen" se atribuyó 
a la diferencia entre el índice de refracción de las moléculas orgánicas y el KBr 
[142-144]. En nuestro caso al utilizar ATR no preparamos pastillas de KBr con 
nuestras muestras, sino que realizamos la medida directamente sobre el 
andamios, pero como los andamios tienen una alta concentración de poros de 
muy pequeño tamaño que están probablemente llenos de aire, debido a la 
diferencia entre el índice de refracción del aire atrapado en los poros y el 
composite poroso se puede explicar la presencia de los picos de absorción 
invertidos. 
Esta banda invertida, no ha sido observada en los espectros FTIR sin degradar, 
únicamente la hemos observado en la semana 20 de degradación para las 
composiciones de PCL-10% nHAFe y de PCL-30%nHAFe y en la semana 25 
de la composición PCL-80%nHAFe.  




Durante el proceso de degradación no aparece una banda de absorción que se 
pueda corresponder con el estiramiento de los grupos terminales carboxilo 
C=O a 1700 cm-1  para las distintas composiciones de PCL-nHAFe; que sería 
una señal de la hidrólisis de las cadenas [113]. Únicamente en la composición 
PCL-70%nHAFe en la semana 28 de degradación se observa un pequeño 
hombro en esta zona (Figura 4.8).  
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Figura 4.8- Espectro (FTIR) PCL-70%nHAFe de 0, 8, 20 y 28 sd. 
 
Próximas a las longitudes de onda 630 cm-1 y 3400 cm-1 no aparecen las 
bandas representativas de los grupos hidroxilo (OH-)[35-37]. 
Para la investigación de los grupos carboxilo y carbonilo, durante el tiempo de 
degradación, los picos C-O y C = O en las semanas que no son la semana 0 
parecían ser aleatoriamente más altos o más bajos que los picos en la semana 
0, lo cual era inusual y difícil de explicar, resultados que coinciden con los 




obtenidos por otros investigadores [145]. La razón de esto es la utilización del 
ATR, cuando no se ajusta la muestra al cristal con la misma intensidad se 
















































Figura 4.9.-Espectro (FTIR) PCL80%nHAFe de 0, 8, 16 y 25 sd. 
 
4.1.3.- Análisis Térmico por Calorimetría Diferencial de Barrido (DSC) 
En este estudio hemos realizado un análisis de las propiedades térmicas del 
material en función del tiempo de degradación, con la finalidad de comprender 
como las características y propiedades del sistema están siendo afectadas por 
el proceso de degradación hidrolítica. 
Las transiciones térmicas de los soportes porosos fueron analizadas 
sometiendo las muestras a 3 barridos: 
 1er.Barrido: calentamiento, obtenemos información del estado actual. 
Evaluando la temperatura de fusión Tm y la entalpía ΔHm. 
 2º Barrido: enfriamiento. Obtenemos la temperatura de transición vítrea 
Tg, la cual es indicativa de los movimientos de los segmentos de las 
cadenas poliméricas. También obtenemos la entalpía de cristalización y 




la temperatura de cristalización, ya que el PCL es un polímero 
semicristalino, ΔHc, la temperatura de cristalización Tc, etc. 
 3er Barrido: calentamiento es igual que el primero y se utiliza para 
estudiar el estado de equilibrio de las muestras una vez eliminada su 
historia térmica. 
Los resultados obtenidos para este sistema se recogen en las Tablas 4.1-4.3. 
 
Tabla 4.1.-Parámetros térmicos en función del tiempo de degradación  de las muestras 





 Barrido 2º Barrido 3
er

















0%nHAFe 60.2 107.4 25.6 64.7 57.0 83.2 77 60 
10%nHAFe 
0sd 
59.8 92.4 26.2 54.7 58.8 65.2 66 59 
5sd 63.5 94 28.2 55.3 56.2 65.6 67 59 
8sd 64.8 103 27.7 60.9 57.6 66.8 74 59 
10sd 63.3 108 27.7 64.3 55.4 68.5 77 59.5 
16sd 57.2 81.2 26.6 60.5 56.6 68.1 58 74.5 
20sd 63.7 94 23.4 57.5 55.5 70 67 61 
25sd 68.8 98.5 28.8 57.8 55.7 70.5 70.5 59 
28sd 63.8 100 27.8 59.8 55.7 71.5 72 60 
20%nHAFe 
0sd 
59.9 85 28.3 51.3 56.9 65.9 61 60 
30%nHAFe 
0sd 
60.2 77 26.7 47.5 57.5 54.2 55 61.5 
5sd 62.6 81.6 28.8 50.3 55.4 56.8 58.5 61.5 
10sd 63.5 82.6 27.6 51 57.4 57.3 59 61.5 
16sd 62.8 83 27.5 49 57.9 57.8 59.5 61.5 
20sd 63.3 82.5 28.2 48 57.4 55 59 58 
25sd 62.6 78 28.1 45.9 56.8 54.2 56 59 
28sd 65.7 76 29.4 44.7 56.5 53.6 54.5 59 
70%HAFe0sd 56.9 32.6 29.5 17.8 54.7 23.9 23 54.5 
5sd 61.1 35 29.9 19.6 54.8 26.7 25 54.5 
10sd 60.5 25 30.5 14.2 54.8 17.6 18 56 
16sd 60.9 27 30.5 13 54.9 19.6 19.5 48 
20sd 61.2 45 29.7 27 54.6 31.2 32 60 
28sd 66 37 30.8 13 55.6 19 26.5 35 
80%HAFe 
0sd 
54.7 19.6 28.4 10.8 51.4 14 14 55 
5sd 58.1 20.1 29.4 11.1 52.1 14.4 14.5 55 
10sd 58.7 21.9 29.7 12 53.1 15.7 16 55 
16sd 60.5 23 29.5 6.4 52.7 11.2 16.5 28 
20sd 58.2 19.6 23.5 10 52.4 10.9 14 51 
25sd 60.3 21.2 29.6 13.2 52.9 18.3 15 62 
28sd 61.3 19 21.8 13.3 52 17.6 13.5 70 
 
 




Tabla 4.2.- Valores de Tg(ºC) en los andamios en función de la cantidad de la cantidad 
de nHAFe. 
%nHAFe 0 10 20 30 70 80 
Tg(ºC) -58,9 -59,2 -60,1 -55,8 -55,4 -54,2 
 
Muestras sin degradar 
El análisis de DSC muestra que la adición de nanopartículas en los andamios 
ha modificado el polímero, habiendo producido un decrecimiento en la 
cristalinidad (Xc%) de 77% en el andamios de polímero puro, a 66% en PCL-
10%nHAFe, llegando hasta el 14% en el PCL-80%nHAFe, como se recoge en 
la Tabla 4.1. 
Teniendo en cuenta las propiedades térmicas de los compuestos, debemos 
señalar la importancia de la Tg. Como se muestra en la Tabla 4.2, la Tg de las 
muestras con un 10% y con 20% de nHAFe disminuye con el aumento de la 
fracción de carga en comparación con el polímero puro. Un fenómeno similar 
ha sido observado por Razzaq et al. [146] y posteriormente por Gall et al. [147]. 
Se plantea la hipótesis de que la adición de grandes cantidades de partículas 
dificultan el proceso de cristalización del polímero y por ello disminuye la 
cristalinidad. La interfase partícula-matriz puede ayudar a aumentar la 
velocidad o el número de frentes de crecimiento de transición en la nanoescala, 
lo que resulta en una transición general más rápida [147]. Sin embargo para 
concentraciones mayores la transición vítrea aumenta, este incremento puede 
ser debido a que las nanopartículas incrementan la rigidez de las cadenas 
macromoleculares [148].  
En el caso de las nuestras sin degradar, es evidente que su temperatura de 
fusión no fue apenas alterada para las composiciones con un contenido de 
nanopartículas de 10, 20 y 30% con respecto al polímero puro tomando un 
valor ~60ºC, Tm; por tanto su estructura cristalina no ha sido alterada con 
cantidades de nanopartículas hasta el 30%, como confirman los termogramas 
de DSC. Mientras que para las composiciones con un contenido de 70 y 80%, 
se produce una disminución apreciable hasta 57 y 55ºC respectivamente; esto 
puede deberse a que la introducción de grandes cantidades de nHAFe en las 




cadenas de polímero las hace más rígidas y por lo tanto disminuyen su 
cristalinidad. Por otro lado el área bajo el pico de fusión, entalpía de fusión 
( Hm), disminuye claramente con el aumento de la concentración de nHAFe, 
incluso para la composición con un contenido del 10% de nanopartículas que 
baja a 92,4 J/g siendo la entalpía de fusión del polímero puro de 107,4 J/g; y 
llega a disminuir hasta 19,6 J/g para la composición con un contenido de 80% 
nHAFe. 
En resumen, las muestras con mayor contenido de partículas de nHAFe 
disponen de menor cristalinidad y entalpías de fusión. Esto es debido a que las 
nanopartículas añadidas aumentan la rigidez de las cadenas poliméricas, lo 
cual es observable tanto en el porcentaje de cristalinidad, como en la 
temperatura de transición vítrea. Además la adición de grandes cantidades de 
nanopartículas provoca su coalescencia y de ahí los cambios observados. 
La cristalización de un polímero depende de la capacidad de sus cadenas para 
moverse y formar una estructura cristalina. La entalpía de cristalización ( Hc) 
es indicativa de la longitud de cadena del polímero. Solamente las regiones 
cristalinas del polímero tienen una temperatura de fusión. 
Por otro lado, la temperatura de transición vítrea es característica de la fase 
amorfa y por tanto, es más importante en polímeros amorfos, dándose con 
tanta mayor intensidad cuanto menor es la cristalinidad del polímero, por tanto 
debido a la alta cristalinidad de la PCL inicial, la transición Tg se ha 
caracterizado por su baja intensidad. 
Además, todos los termogramas de DSC revelaron dos picos característicos 
diferentes en todas las muestras con nanopartículas, es decir, un pico de fusión 
endotérmica a 54,7-59,8ºC en el primer barrido y un pico de cristalización 
exotérmica a 26,2-29,5ºC en el segundo barrido; como se puede observar en la 
Figura 4.10. 
A este propósito, debe recordarse que la Tm depende de la longitud de los 
segmentos moleculares ordenados del cristal: los cristales gruesos pueden 
fundir a una mayor temperatura y los delgados a una menor. Los polímeros 
raramente cristalizan con tamaños de cristal del mismo espesor, variando a lo 
largo de todo el material. Con ello podemos asegurar que la temperatura TM 




viene definida por la correspondiente a los cristales más gruesos, mayores y 
más perfectos que se puedan obtener, de modo que la cristalización se 
produce en un sistema con muchas restricciones; el número de enlaces inter-
cristalinos es alto y el porcentaje de regiones amorfas no cristalizables aumenta 
al aumentar la concentración de partículas. El CF% es similar para el PCL con 
0, 10, 20 y 30% de nanopartículas (59-61.5%); mientras que para contenidos 
superiores disminuye hasta ~55%. 
 
Muestras degradadas en PBS 
El ensayo de DSC en este estudio se utilizó para determinar la temperatura de 
transición vítrea, Tg, y los cambios de la misma durante la degradación. De 
forma similar a la temperatura de fusión, Tm que depende del peso molecular 
del polímero y la Tg disminuyen debido a la reducción del peso molecular, 
durante la degradación, las cadenas largas de la molécula se rompen en 
cadenas más cortas dando como resultado la reducción del peso molecular 
[149].  
 





0sd 5sd 10sd 16sd 20sd 25sd 28sd 
10% -59,2 -59,4 -59,7 -64,2 -58,9 -62,5 -62,7 
30% -55,8 -57,9 -59,2 -59,5 -62,3 -62,3 -62,6 
70% -55,4 -57,2 -60,5 -58,5 -61,2  -62 
80% -54,2 -55,4 -56.1 -61,3 -62,6 -62,5 -63,2 
 
Como se muestra en la Tabla 4.3, la Tg se desplazó a temperaturas más bajas 
cuando el tiempo de degradación aumentó. En este sentido, la temperatura de 
transición vítrea se desplazó en la semana 28 hasta un valor entorno a -62ºC 
para todas las composiciones, siendo esta disminución mayor cuanto mayor es 




la cantidad de nanopartículas, si tenemos en cuenta el valor inicial de cada 
composición. 
El grado de cristalinidad aumenta al principio y luego disminuye después de las 
20 semanas de degradación (Tabla 4.1). Este aumento durante la degradación 
ha sido discutido con frecuencia en la literatura [150], la mayoría de los autores 
sugieren que es producto de un reordenamiento de las cadenas más cortas 
generadas por el propio proceso de degradación, junto con la consiguiente 
formación de nuevos cristales. Li et al. [151] y Leenslangl et al. [152] explicaron 
este proceso por la hidrólisis de enlaces éster que ocurren en la región amorfa 
del polímero alifático, lo que explicaría el aumento observado en la 
cristalinidad. Estos autores postularon que la degradación se produce en dos 
etapas principales. En primer lugar, el agua se difunde en las regiones amorfas 
menos organizadas que penetra más fácilmente que las altamente ordenadas, 
regiones cristalinas densamente empaquetadas, para producir la degradación 
hidrolítica de las regiones amorfas y una reorganización de los extremos de 
cadena sueltos. En las condiciones semicristalinas la degradación de los 
polímeros comienza en la parte amorfa [153]; si esta parte sale del polímero, el 
grado de cristalinidad aumenta. Durante la degradación, la fracción cristalizable 
(CF%) aumentó en todos las composiciones (salvo en la de 30% nHAFe, que 
no aumentó a lo largo de las 28 semanas de degradación). El valor de CF% 
está en relación con la longitud de las cadenas poliméricas. Si la longitud de la 
cadena polimérica se reduce a un grado apropiado, las cadenas acortadas son 
capaces de cristalizar más fácilmente en el 2º Barrido y CF% aumenta. El 
mayor incremento en CF% se observó para las muestras degradadas de las 
composiciones de 10% y 80%, lo que indica que en estas composiciones las 
cadenas se han acortado más [139]. 
La segunda etapa comienza cuando la mayoría, si no todas, las regiones 
amorfas se han eliminado y el agua penetra lentamente en las regiones 
cristalinas. Si se deja que la hidrólisis continúe, disminuye la cristalinidad a 
medida que las partes cristalinas son también afectadas.  
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Figura 4.10.- Termograma (a) PCL-10%nHAFe 0, 16 y 28 sd,(b) PCL-30%nHAFe 0, 16 
y 28 sd, (c) PCL-70%nHAFe 0, 10 y 28 sd y (d) PCL-80%nHAFe 0, 16 y 28 sd 
 
También se observó que el punto de fusión se incrementó (ligeramente) debido 
a la degradación de las muestras, y se apreció un ensanchamiento del intervalo 
de temperatura de fusión. Todos los andamios fabricados independientemente 
de la composición presentan en los termogramas durante el primer 
calentamiento dos picos (28 semanas de degradación), lo que podría atribuirse 
a la presencia de dos tamaños de cristales diferentes como ya hemos 
explicado anteriormente (ver Figura 4.10). También se observa este doble pico 
en la composición con un 10% de partículas en la semana 16 de degradación. 
Este efecto podría atribuirse a una disminución del peso molecular, como 
consecuencia de la hidrólisis del grupo éster. Como resultado, la formación de 
pequeños dominios con un grado muy bajo de perfección tuvo lugar en las 









4.1.4.- Propiedades Magnéticas (VSM) 
Mediante el magnetómetro de muestra vibrante se realizó la caracterización 
magnética de los andamios de PCL-nHA-Fe y nHAFe a 37ºC (temperatura 
fisiológica). Se trata de conocer su respuesta magnética (M), su imanación de 
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Figura 4.11.-(a) Curvas de imanación obtenidas para nHAFe y de los andamios de 
PCL-nHAFe,detalle ciclo de histéresis “wasp-waisting” ampliado (b)Curva M(H) PCL-
30%nHAFe sin degradar y 20 semanas degradación. 
 
La Figura 4.11 (a) representa las curvas de imanación de todas las muestras 
normalizadas al contenido nominal de nHAFe. La forma de las curvas es casi 
idéntica, lo que sugiere un cambio insignificante de la interacción entre las 
nanopartículas de Fe con la dilución de la nHAFe en PCL. Una visión más 
cercana, sin embargo, revela una ligera pero constante disminución de la 
coercitividad a medida que avanzaba la dilución. Los valores tanto de la 
imanación de saturación a 1,5 T como del campo coercitivo aparecen en la 
Tabla 4.4. El campo coercitivo muestra una disminución de casi 10% como 
consecuencia de la dilución. En el compuesto puro, el valor del campo 
coercitivo, ≈ 3 mT (≈ 30 G), era bajo, pero no lo suficientemente bajo como 
para surgir del comportamiento superparamagnético (SPM) puro, no interactivo 
de las partículas de Fe. Mientras que el tamaño de las partículas puede 

































partículas da lugar al comportamiento ferromagnético, lo que se confirma por la 
rápida saturación de las curvas. En vista de estas consideraciones, y del 
comportamiento no mónotono de las curvas de imanación, observada en la 
Figura 4.11, se utilizó la imanación de saturación para recalcular el contenido 
de nHAFe de las muestras (Tabla 4.4). 
 














 4.45 3.18 __ 
10 3.22 3.11 7.2 
20 3.27 3.08 14.8 
30 3.60 2.92 24.3 
70 5.31 2.92 83.3 
80 4.96 2.89 88.9 
(1)
nHAFe pura tomada como referencia. 
 
La forma de la curva de histéresis también puede indicar si está presente más 
de una substancia magnética. Por ejemplo, si el material contiene dos fases 
magnéticas, una con campo coercitivo alto y otra bajo, el ciclo de histéresis 
será menor en el origen; estos ciclos se denominan cintura de avispa [97]. 
Los ciclos de histéresis Figura 4.11 (a), presentaron forma de “cintura de 
avispa”, como era de esperar tras la caracterización de las nanopartículas 
sintetizadas en el apartado anterior; lo que indica la presencia de fases 
ferrimagnéticas de diferentes coercitividades o combinación de granos 
monodominio y granos superparamagnéticos. 
La disminución del campo coercitivo con la dilución sugiere una ligera 
disminución de la interacción entre las nanopartículas de Fe a medida que 
aumenta su separación. Este comportamiento monótono también confirma una 
buena dispersión del Fe en la nHA en todas las etapas. De lo contrario, las 




fluctuaciones de la distancia media entre las partículas deberían reflejar 
grandes fluctuaciones en la coercitividad.  
En la Figura 4.11 (b) se observan las curvas de histéresis de la composición 
PCL-nHAFe sin degradar y trascurridas 20 semanas de degradación, 
superponiéndose ambas curvas. Los parámetros magnéticos, incluyendo la 
imanación de saturación (Ms) y el campo coercitivo (Hc) en todas las 
composiciones son muy similares tras 20 semanas de degradación a los 
parámetros magnéticos de las muestras sin degradar. 
 
4.1.5.- Absorción de agua 
Al entrar en contacto un material con un medio acuoso, el agua penetra en la 
matriz polimérica y provoca hinchamiento. La degradación hidrolítica sucede en 
cuatro etapas: 
 1ª Absorción y difusión de agua, 
 2ª Los grupos ácidos del final de las cadenas autocatalizan la reacción 
de hidrólisis. 
 3ª Se alcanza un peso molecular crítico y los monómeros comienzan a 
salir fuera del bloque polimérico. Las moléculas de agua se difunden en 
el vacío creado por la eliminación de los monómeros, lo cual a su vez 
estimula el proceso de difusión de éstos. Se produce una gran 
disminución de la masa polimérica y un fuerte aumento de la liberación 
de principios bioactivos, en nuestro caso sería de nHAFe, que se 
difunden a través de los poros. 
 4ª La matriz polimérica aumenta mucho su porosidad y la degradación 
avanza de forma homogénea y mucho más lentamente [26, 154]. 
La inclusión de nHAFe modifica la condición hidrofóbica del polímero y 
favorece la entrada de PBS [155]. De este modo las muestras con 70% y 80% 
de nHAFe absorbieron más PBS que el resto. Este comportamiento ha sido 
observado en otros estudios de degradación [156]. En nuestro caso, la 
nanopartículas de nHAFe provocan una gran absorción de agua, a pesar de lo 
cual, no se produce en las muestras una degradación más rápida sino todo lo 
contrario. 




La Figura 4.12 (a) muestra que todos los andamios absorbieron una gran 
cantidad de agua en las primeras 5 semanas de incubación. Sin embargo, 
después de 5 semanas, la absorción de agua osciló ligeramente hasta la 
semana 16 en todas las composiciones. A partir de esta semana, siguieron una 
tendencia diferente: 
 las composiciones de 10% y 30% aumentan la absorción alcanzando su 
máximo en la semana 25. 
 las composiciones de 70% y 80% mostraron un decaimiento en la 
absorción con el paso del tiempo de degradación.  
En la Figura 4.12 (a), podemos ver el % de absorción de agua en función del 
tiempo de degradación. Un sistema complejo que consiste en una matriz de 
PCL hidrófoba y nanopartículas de HAFe hidrófilas tiene una mayor 
probabilidad de absorber un medio acuoso que el polímero puro. Esta mayor 
tendencia a la absorción de agua podría facilitar la infiltración del medio de 
degradación en el interior del compuesto; pero de menor efectividad, ya que los 
monómeros producto de la degradación tienen menor volumen para su difusión 
en el interior del andamios con nHAFe, limitando la salida de los monómeros 
por los poros, que son más pequeños al adicionar la nHAFe, disminuyendo su 
velocidad de degradación. La adición de estas nanopartículas hace disminuir el 
tamaño de poro, como se vió al estudiar la morfología de los andamios [157]. 
Si comparamos estos resultados con los del sistema PCL-nHA en trabajos 
previos [118], podemos ver que la introducción de cationes Fe en nHA aumenta 
las tasas de absorción de agua de los andamios. Sin embargo, la introducción 
de mayores volúmenes de agua, no implica ningún aumento en la velocidad de 
degradación, debido al carácter hidrofílico tanto de las nanopartículas de 
nHAFe como de las de Fe3O4 que fueron capaces de absorber las moléculas 
de agua que penetran dentro de la matriz polimérica ralentizando la 
descomposición hidrolítica de las cadenas de PCL. Por otro lado el carácter 
alcalino tanto de la nanohidroxiapatita como de la magnetita, pueden haber 
neutralizado los productos ácidos consecuencia de la degradación, lo que 
eliminó el efecto de degradación autocatalítica del polímero [158-160]. 
Los andamios de PCL-nHAFe absorbieron una gran captación de agua sin por 
ello aumentar la degradación in vitro. La presencia de las nanopartículas de 




HAFe aumentó la hidrofilicidad del polímero sin disminuir el pH del entorno 
local. EL aumento de la captación de agua puede también haber permitido que 
los productos ácidos resultantes de la degradación abandonen más fácilmente 
el interior del andamios [24]. 
 
4.1.6.- Variación del pH 
Se determinó la variación en el pH del medio acuoso con el tiempo de 
degradación, para verificar la liberación de residuos ácidos de las muestras de 
PCL. Esta determinación también proporcionó información de la producción de 
ácido total, que refleja el avance del proceso de degradación. 
El pH de la solución tampón permaneció prácticamente invariable (7.22- 7.12) a 
lo largo de las 28 semanas de degradación in vitro en todas las muestras [160]. 
La liberación de productos de degradación ácida del polímero provoca una 
disminución en el pH del medio donde se realiza la degradación, en nuestro 
caso PBS con un pH inicial de 7.2 [24, 161]. 
La Figura 4.12 (b) muestra las medidas de pH de los andamios PCL y PCL / 
nHAFe en función del tiempo de degradación in vitro. En todas las muestras 
estudiadas, puede observarse una muy pequeña pero sostenida disminución 
del pH de aproximadamente 7,2 a 7,1, excepto en el andamio PCL-10% 
nHAFe, en el que se observó un aumento del pH durante las dos primeras 
semanas de degradación, para posteriormente caer ligeramente. El descenso 
en el pH es mínimo, menor de un 0.1%, debido al carácter básico de las 
nanopartículas o porque realmente el producto de degradación es mínimo. En 
estudios sobre la degradación in vitro de compuestos de PCL / magnetita, otros 
autores han encontrado que la magnetita aumenta el valor del pH del medio 
PBS [26]. Los valores parecen no ser significativos en un proceso de 
degradación in vitro.  
Por otro lado, también es importante para la estabilización del pH en el rango 
fisiológico la existencia de suficiente material cerámico capaz de neutralizar los 
productos de degradación del polímero y liberados al medio de degradación, 
gracias al carácter alcalino de las nanopartículas añadidas al PCL [159]. 
 
















































Tiempo de Degradación (Semanas)  
Figura 4.12.- (a) Absorción de agua, por los andamios de PCL y PCL-nHAFe, en 
función del tiempo de degradación (b) Variación del pH de la solución tampón fosfato 
frente al tiempo de degradación 
 
4.1.7.- Pérdida de masa y peso molecular 
Al entrar en contacto un material con un medio acuoso, el agua penetra en la 
matriz polimérica y provoca hinchamiento, ruptura de puentes de hidrógeno 
intermoleculares, hidratación de las moléculas y finalmente la hidrólisis de los 
enlaces inestables. El concepto degradación de polímeros se asocia a una 
disminución del peso molecular, por lo que es necesario que la cadena 
principal se rompa por varios puntos. 
La pérdida de masa, calculada con la Ec. 2.2, mostrada en el apartado 2.6, 
indicó que no hubo una variación en el peso de todas las muestras durante el 
periodo de degradación de 28 semanas bajo estudio. Estos resultados no están 
de acuerdo con los resultados de los estudios de degradación de otros 
investigadores, que tampoco mostraron pérdida apreciable hasta ocho o nueve 
semanas después de la degradación. 
La variación en el pH suele ir acompañado de una disminución del peso del 
polímero, y en nuestro sistema no se aprecian variaciones en ninguno de estos 
dos parámetros. [162]. 
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La GPC es la técnica estándar para la caracterización de polímeros en ensayos 
de degradación para determinar la reducción del peso molecular del polímero. 
Esta técnica nos permite establecer los valores de Mw, Mn e I, que están 
directamente relacionados con la longitud de las cadenas de polímero y la 
dispersidad de su peso molecular [118]. En la Tabla 4.5, podemos ver como el 
peso molecular promedio en peso (Mw), el peso molecular promedio en número 
(Mn) y la polidispersidad (I) no experimentan cambios significativos en sus 
valores. 
La introducción de nanopartículas de HAFe retrasó el inicio del proceso de 
degradación, lo que es evidente por la ausencia de cualquier variación tanto en 
la masa molecular como en el peso molecular. 
 
4.2.- SISTEMA PCL-nFe3O4. ESTUDIO DE DEGRADACIÓN IN VITRO. 
En este capítulo vamos a presentar los resultados obtenidos en la degradación 
in vitro de los andamios fabricados con PCL incorporando partículas 
magnéticas de nFe3O4, en proporciones 5 y 10 % del total de la masa del 
polímero. Por otro lado, para ver más claramente el efecto de las 




nanopartículas, fabricamos andamios con 15 y 20 % de nanopartículas 
magnéticas. 
Se observa que muchos factores influyen en el perfil de degradación de los 
andamios poliméricos, estos pueden ser desde las propiedades del polímero 
hasta la presencia de nanopartículas bioactivas. Las partículas pueden crear 
barreras físicas entre el polímero y el tampón o alterar el pH del medio con sus 
propios subproductos de degradación. 
El protocolo de degradación in vitro se realizó en PBS a 37 ºC durante 25 
semanas y fue el mismo que el seguido para el PCL-nHAFe. A priori este 
sistema debería presentar una degradación muy similar al estudiado en el 
apartado 4.1, al tratarse del mismo polímero. La policaprolactona puede tardar 
en degradarse dos o más años para pesos moleculares muy altos [163]. Para 
ver el efecto, a largo tiempo de degradación dejamos una muestra 24 meses 
degradando. 
En este apartado estudiaremos como afectan las nanopartículas en el proceso 
de degradación de los andamios. Las muestras de PCL-nFe3O4 se hincharon 
mucho menos, que las muestras de PCL-nHAFe estudiadas en el apartado 4.1, 
durante las 5 primeras semanas, incluso varias semanas después de comenzar 
la degradación, aunque hacia la semana 12 sí que era evidente una absorción 
notable de agua. 
Otros autores [127, 164-167], han desarrollado un procedimiento sintético para 
obtener andamios de PCL-nFe3O4, pero, no han estudiado en profundidad la 
degradación in vitro de estos compuestos. 
 
4.2.1.-Estudio de la morfología por microscopía electrónica de barrido 
(SEM) 
La técnica TIPs con bajos porcentajes de polímero frente a volumen de 
disolvente, crea andamios altamente porosos con una estructura aleatoria de 
poros como puede verse en las imágenes SEM figura 4.12. Se obtuvo una 
estructura de nucleación típica en todos los andamios debido a que la 
velocidad de enfriamiento era demasiado rápida para que se produjera la 
separación de fases [168]. La obtención de andamios con las nanopartículas 




homogéneamente distribuidas con el PCL, requería que el liofilizador 
permaneciera a -60ºC durante 2 horas antes de introducir las muestras, de lo 
contrario se depositaban las partículas en el fondo del molde. 
En primer lugar, analizaremos los cambios en la morfología de los andamios en 
función de la cantidad de magnetita añadida y posteriormente realizaremos el 
estudio de la degradación in vitro durante 25 semanas. 
El efecto, al aumentar el contenido de nFe3O4 en la composición del andamio, 
puede verse claramente en la Figura 4.12 (a) y (d) producen mayor tamaño de 
poro y paredes de poro más delgadas; adquiriendo un aspecto más disperso y 
distribución de poros más irregular. Por otro lado, comprobamos que las 
nanopartículas están uniformemente distribuidas. Presentan paredes de poro 
sólidas con partículas fuertemente unidas y recubiertas por el polímero, como 
también observábamos con las de nHAFe.  
Medir los tamaños exactos de los poros no es sencillo debido a la anisotropía 
de la porosidad, pero en general los macroporos parecen tener ~100 μm de 
diámetro de media para la composición con un 5% de nanomagnetita frente a 
~130 μm para la del 10%. 
El diámetro de macroporo osciló entre 210-25 m, y el diámetro de microporo, 
entre 2-10 m, para la composición con un 5% de magnetita y entre 250-45 
m, y entre 4-15 m respectivamente para PCL-10%nFe3O4. 
Ambas composiciones presentaban rasgos topográficos típicos del mecanismo 
de nucleación y crecimiento, perceptibles a grandes aumentos (Figura 4.12 (a) 
y (d)). La superficie de las paredes de los poros contiene estructuras de tipo 
colina, con pequeños picos que dan a las paredes un aspecto de micro-nano 
rugosidad (señalado con círculos verdes) [169]. 
Por otro lado, conforme avanza el proceso degradativo los poros se hacen más 
pequeños y alargados (Figura 4.12 (b) y (e); apareciendo una mayor 
microporosidad en ambas composiciones. En la composición PCL-5%nFe3O4 
se aprecia como empiezan a aparecer microporos de forma generalizada en las 
paredes del esqueleto del andamios en la semana 8 de degradación (Figura 
4.12 (b)) mientras que en la del 10%nFe3O4 son apreciables a partir de la 
semana 16 (Figura 4.12(e)). Los poros no presentan paredes limpias y suaves 




sino rugosas características de la separación líquido-líquido mediante el 





Figura 4.12.-Micrografía SEM de PCL-5% nFe3O4 (a) 0sd, (b) 8sd , (c) 25sd y; PCL-
10% nFe3O4 (d) 0sd, (e) 16sd ,(f) 25 sd. Círculos rojos señalando microporos, círculos 
azules nanopartículas y círculos verdes microrugosidades. 
 
Las partículas de magnetita (círculos azules) son visibles a mayores aumentos 
tras el proceso de degradación de 25 semanas, pueden verse claramente en la 









Tras observar las Figuras 4.12 (c) y (e) se aprecia como en la semana 25 de 
degradación se ven más fibras rotas y poros ligeramente deteriorados. No 
observándose productos de degradación, si podemos observar alguna partícula 
de magnetita. Podemos concluir, que no había evidencia morfológica de la 
degradación de los andamios, a excepción del estiramiento de poro más 
pequeño que si hemos observado. 
 
4.2.2.- Caracterización de la estructura química y análisis del proceso 
degradativo por Espectroscopia Infrarroja, FTIR  
La caracterización mediante FTIR de los soportes porosos compuestos PCL-
nFe3O4, indicó que no se había producido ninguna interacción entre ambos 
materiales, por lo que las nanopartículas magnéticas se encuentran 
homogéneamente dispersas por la estructura del andamio. 
Esta técnica nos permite caracterizar las muestras sometidas a degradación y 
sin degradar, observando las diferencias y coincidencias entre los espectros 
infrarrojos obtenidos. 
Las bandas características de la PCL se describieron en el apartado anterior 
(Figura 4.2). A continuación se recoge el espectro de las nanopartículas nFe3O4 
en la Figura 4.13 (a). 
Las bandas de PCL son evidentes en los espectros PCL-nFe3O4, mientras que 
las bandas de nFe3O4 tienen menor intensidad (Figura 4.13 (b)). Estos 
resultados confirman que es un material compuesto que consiste en 
nanopartículas de magnetita atrapadas en una matriz de PCL. Como los 
resultados indican, el enlace de carbono-oxígeno que se extiende en la región 
de 700-1500 cm-1 es del componente PCL. Las bandas de vibración típicas de 
carbonilo, C=O y estiramiento de C-O a 1725 cm-1 y 1293 cm-1 
respectivamente; así como los modos simétrico y asimétrico de CH2, a 2923 
cm-1 y 2940 cm-1, son también del polímero. 
En la Figura 4.13 (b) podemos observar que las bandas de absorción no varían 
de posición, lo cual nos indica que no existe interacción de las partículas de 
nFe3O4 con la PCL y que están uniformemente distribuidas, lo cual concuerda 
con los resultados experimentales mostrados por el SEM. 






























































































Figura 4.13.- Espectro (FTIR) de nFe3O4 (a) y PCL-nFe3O4 (b) 
 
Al aumentar la cantidad de magnetita se observa como la banda situada sobre 
3420 cm-1 del H2O se hace cada vez más pronunciada, la banda de vibración 
característica del enlace Fe-O que apenas se percibe en las composiciones del 
5% y 10% de nFe3O4 se volvió más nítida en los andamios PCL-nFe3O4 con un 
mayor contenido en magnetita (Figura 4.13 (b)). 
El carácter hidrofílico del sistema, se ve reflejado en la aparición de bandas 
anchas correspondientes a los grupos hidroxilos centradas en 3420 cm-1  
(Figura 4.13 (b)) para todas las composiciones. Estas bandas indican la 
presencia de agua en el sistema pese al proceso de liofilización efectuado. 
En la Figura 4.14 (a) y (b) no se aprecian signos apreciables de degradación, 
debido a la existencia de la banda ancha correspondiente a los grupos 
a b 




hidroxilos centrada en 3420 cm-1 que podría enmascarar la aparición de una 
banda entre 2800 y 3600 cm-1 atribuible a la vibración de estiramiento de las 
bandas de OH de los grupos COOH y OH. Tampoco se puede observar un 
aumento de intensidad en la región 1100- 1050 cm-1. Ambos cambios serían 
debidos a la escisión del enlace éster produciendo un grupo carboxílico y un 

















































Figura 4.14.- Espectro (FTIR) de PCL-5%nFe3O4 (a) y PCL-10%nFe3O4 (b) 0, 8 ,20 y 
25 sd 
 
4.2.3.- Análisis Térmico por Calorimetría Diferencial de Barrido (DSC) 
Los termogramas de los andamios sin degradar de la serie PCL-nFe3O4 se 
muestran en la Fig. 4.15. Los valores de las temperaturas características (Tg, 
Tm) así como las entalpías (de fusión y cristalización) y el grado de cristalinidad 
se recogen en la Tabla 4.6. La temperatura Tg de los andamios porosos de 
a b 




PCL-nFe3O4 -59ºC está cerca de los valores citados por otros autores para la 
PCL (~-60ºC). 
Tabla 4.6.-Parámetros térmicos en función del tiempo de degradación de las muestras 


















Tm2 (ºC) ΔHm2 
(J/g) 
0%nFe3O4 60 107.4 26 64.7 57 83.2 -59 77 60.2 
5%nFe3O4 
0sd 
60 94.6 30 60.2 58 74.1 -59 68 64 
4sd 63 93.9 31 59.2 57 65.6 -58,5 67 63 
8sd 64 88.7 30.5 58.6 58 65.4 -60 64 66 
16sd* 63 90 30 58.1 58 65.4 -63 65 65 
20sd 67 80.5 31.5 53 56.5 72.9 -63 58 65 
25sd 67 77.7 31 52.4 56 68.5 -63 56 67 
104sd 65 90.2 31 57.4 58 59.7 -64 65 64 
10%nFe3O4 
0sd 
59 92.2 31 59.9 56 73.6 -59 66 65 
4sd 63 67 31 47.2 57.5 49 -58 48 70 
8sd 64 91 31 59.3 58 66.9 -61 65 65 
16sd* 63 80.2 31 49.7 58 64.4 -58 57 62 
20sd 66 77.5 30.5 49.4 55.5 57.6 -63 56 62 
25sd 67 76.9 32 48 56 54.7 -63 55 62 
104sd 65 94.3 31 55.4 57 62.2 -63 68 59 
15%nFe3O4 
0sd 
59 83.1 30 52 59 69.7 -58 60 63 
20%nFe3O4 
0sd 
58 81.3 30 51 58 65.9 -58 58 63 
(a) Xc % =100(ΔHm1/ ΔHm
0
); ΔHm0 =139.5 J/g. (b) CF % =100(ΔHc/ ΔHm1). 








Muestras sin degradar 
Es bien conocido que PCL es un polímero hidrófobo, pero la presencia de 
nanopartículas de Fe incrustadas en la matriz polimérica hace que la superficie 
sea más hidrófila, mejorando su biocompatibilidad gracias a interacciones 
intermoleculares tales como enlaces por puentes de hidrógeno. Sin embargo, la 
adición de nanomagnetita modifica el polímero haciendo disminuir el grado de 
cristalinidad (Xc%) de PCL, pasando de un valor de 77% en los andamios de 
polímero puro, a 55% en PCL-20%nFe3O4, lo que demuestra que no juegan un 
papel estas nanopartículas de magnetita como agentes de nucleación [170]. 
La Tc aumenta notablemente con la adición de nanopartículas, lo que conlleva 
que empiezan a cristalizar más lentamente los andamios de PCL-nFe3O4, 
confirmando que no actúan como agentes nucleantes estas nanopartículas. De 
hecho, actúan como restricciones físicas que podrían reducir la movilidad de 
las cadenas del polímero [171] [Es’haghi 2016] lo que provoca  un ligero 
aumento del valor de Tg pasando de -59ºC a -58ºC para contenidos superiores 
al 10%nFe3O4 [148].  
La estructura cristalina no ha sido alterada con cantidades de nanopartículas 
de hasta el 20%, la Tm apenas se modificó con la adición de nanopartículas con 
respecto al PCL puro pasando de un valor de 60ºC a 58ºC para la composición 
del 20%nFe3O4. La presencia de magnetita en los andamios produce una 
mayor conductividad térmica y difusividad, por lo tanto, la fusión puede ocurrir a 
temperaturas más bajas. Por otro lado  Hm disminuye claramente con el 
aumento de la concentración de nanopartículas llegando a disminuir desde 
107J/g para la PCL pura hasta 81 J/g para la composición con un contenido de 
20%nFe3O4. 
Resumiendo, las muestras con mayor contenido de nanopartículas presentan 
menor cristalinidad y entalpías de fusión, debido al aumento de la rigidez de las 
cadenas poliméricas, lo cual se hace patente tanto en el porcentaje de 
cristalinidad, como en la Tg. 
Muestras degradadas en PBS 
Durante el proceso de degradación la Tg se desplazó a temperaturas más 
bajas. En este sentido, la temperatura de transición vítrea se desplazó de -59ºC 




en la semana 0 a -63 ºC en la semana 104 para ambas series de materiales 
compuestos. La Tg está relacionada con la temperatura a la que las cadenas 
poliméricas adquieren movimiento: a medida que el material se degrada, se 
forman cadenas más pequeñas y por tanto la necesidad de una temperatura 
más baja para promover este movimiento. Esa disminución de Tg en relación 















































Figura 4.15.- Termograma PCL con 0, 5, 15 y 20% de nFe3O4.sin degradar 
 
El grado de cristalinidad de estas muestras apenas varió con el tiempo de 
inmersión. Además, se apreció un estrechamiento del intervalo de temperatura 
de fusión para la semana 25 en ambas composiciones. 
Tm1 cambia a una temperatura más alta 65ºC para ambas composiciones para 
la semana 104, como se observó previamente para las muestras de PCL-
nHAFe, y al mismo tiempo se observa un pico endotérmico amplio. Este 
comportamiento es indicativo de cristalitos de diferente tamaño: la degradación 
produce cadenas poliméricas de diferentes longitudes caracterizadas por 
diferentes temperaturas de fusión. Debemos resaltar que el acortamiento de las 
cadenas poliméricas no se corresponde con un aumento de cristalinidad. En 
cualquier caso, la presencia de cadenas poliméricas de diferentes longitudes 
señala que la degradación, en esta etapa, es heterogénea [137]. 




Curiosamente, únicamente en la semana 16 en ambas composiciones no se 
observó un doble pico de fusión. 
La muestra degradada con un 10% de nanopartículas muestra que el %CF 
disminuye (del 65 al 59%, véase Tabla 4.6). Esta tendencia puede explicarse 
considerando que las cadenas poliméricas se han roto hasta tal punto que no 
pueden cristalizarse. [113] . 
La Figura 4.16 muestra los termogramas de DSC del primer y segundo barrido 
efectuado a las muestras de PCL durante las 104 semanas de de gradación. 
En ambas figuras se observa que a medida que transcurren las semanas, los 
valores de la entalpía de fusión (obtenidos al integrar las áreas bajo las 
endotermas de fusión) no se encontraron variaciones significativas en el primer 
calentamiento (ver Tabla 4.6). Este hecho se evidenció de igual manera para el 
proceso de cristalización, como se observa en la Figura 4.16 en donde las 
exotermas de cristalización de ambas composiciones no mostraron ningún 
cambio significativo. En la Figura 4.16 podemos observar como la fusión de las 



































































Figura 4.16.- Termograma 0, 16, 25 y 104 semanas degradación de (a) PCL-
5%nFe3O4 y (b) PCL-10% nFe3O4. 
a b 





4.2.4.- Propiedades Magnéticas (VSM)  
La Figura 4.17 muestra los ciclos de histéresis de las nanopartículas de Fe3O4 y 
los andamios de PCL-nFe3O4 normalizadas al contenido de nFe3O4. Los 
parámetros magnéticos, incluyendo la imanación de saturación (Ms) a 1,5 T, el 
campo coercitivo (Hc) y el contenido recalculado de nanopartículas, se 
presentan en la Tabla 4.7 El campo coercitivo tanto para la nanopartículas 
como para los andamios magnéticos son muy similares.  
El valor del campo coercitivo de las partículas de magnetita pura, ≈ 12 mT (≈ 
120 G), era muy alto para justificar un comportamiento superparamagnético. 
Por lo tanto, el alto valor de Hc puede asignarse a un carácter ferromagnético y 
quizá a la presencia de interacción entre las partículas [54]. La constancia del 
campo coercitivo indica que no varía la distancia media entre las partículas y 











































































oH (T)  
Figura 4.17.-(a) Curvas de imanación obtenidas para nFe3O4 y andamios de PCL-
nFe3O4 , detalle ciclo de histéresis ampliado (b)Curva M(H) PCL-10%nFe3O4 sin 
degradar y 20 semanas degrado a 37ºC. 
 
Además, valores similares de campo coercitivo indican que todas las muestras 
tienen el mismo comportamiento magnético. En este tipo de estructuras, las 


































interacción dipolar puede ayudar a formar aglomerados de las partículas como 
indica el alto valor de campo coercitivo obtenido. Las distancias entre 
aglomerados magnéticos son lo suficientemente altas como para evitar las 
influencias mutuas.[175]. 
 
Tabla 4.7.- Imanación de saturación para 1,5 T, campo coercitivo, y contenido de 













 82.05 11.87 __ 
5 78.31 11.96 4.8 
10 81.05 11.92 9.9 
15 75.14 11.12 13.8 
20 68.80 11.42 16.8 
(1)
nFe3O4 pura tomada como referencia. 
 
La Figura 4.17(a). muestra los ciclos de histéresis de los compuestos de PCL-
magnetita. No se observa comportamiento superparamagnético. Esto se debe 
a que la especificación de la partícula de Fe3O4 comercializada fue de diámetro 
mayor de 30nm. Estos composites por tanto muestran un comportamiento 
ferromagnético [176, 177]. 
En la Figura 4.17 (b) se observan las curvas de histéresis de la composición 
PCL-10%nFe3O4 sin degradar y trascurridas 20 semanas de degradación, 
ambas curvas se superponen, presentando parámetros magnéticos muy 
similares, por lo que la degradación no modifica la naturaleza ni la distribución 
de las nanopartículas de magnetita. 
 
4.2.5.- Absorción de agua 
La absorción de agua se midió con el fin de ayudar en la evaluación de la 
degradación de los andamios del sistema PCL-nFe3O4. Otros autores han 




observado un marcado aumento de la absorción de agua coincidente con una 
disminución en la masa de la muestra y un aumento en las dimensiones de la 
muestra [178]. En nuestro estudio, no se observó hinchazón de los andamios ni 
una disminución dramática en la masa para ninguna composición. Sin 
embargo, se produjo un aumento en la absorción de agua. Estos incrementos 
pueden atribuirse al mecanismo de absorción de agua en los andamios. El PCL 
es un material altamente hidrófobo y la absorción de agua tanto en los poros 
del armazón como en la red polimérica es lenta. Durante los primeros días en 
PBS, los poros de los andamios se llenaron de burbujas de aire así como de 
agua. La presencia de estas burbujas de aire persiste dentro de los poros 
internos del andamio, bloqueando la penetración de agua. Como no se alcanza 
el contenido de agua en equilibrio, el contenido de agua varía en el tiempo. Por 
lo tanto, la variación en la absorción de agua sin los cambios correspondientes 
en la masa, la morfología y/o las propiedades térmicas no sugiere la 
degradación de los andamios poliméricos [178, 179]. 
Por otro lado, hay que tener en cuenta el carácter claramente alcalino de la 
magnetita, que puede neutralizar los productos de la degradación 
(monómeros), reduciendo la degradación autocatalítica del polímero [180]. 
Las curvas de la Figura 4.18(a) muestran que los andamios no absorbieron una 
gran cantidad de agua en las primeras 5 semanas de incubación, después la 
absorción de agua osciló ligeramente hasta la semana 12. A partir de esta 
semana la absorción de agua aumenta drásticamente hasta la 25, 
especialmente para la composición con un 10% de nanopartículas. Este 
comportamiento es muy diferente al presentado por el sistema PCL-nHAFe que 
para la semana 5 experimentó una rápida y mayor absorción. 
En la semana 104, la composición con un 5% de nFe3O4 presentó una mayor 
absorción con un 138% frente al 97% de la composición del 10% de nFe3O4, se 
produce un cambio en la tendencia que mantenía hasta la semana 25. A pesar 
de esto, ambas composiciones continuaron aumentando la absorción de agua, 
esto nos indica un aumento en el ratio de degradación. Las nanopartículas por 
su carácter alcalino actúan como una barrera física que bloquea la entrada de 
agua al andamio, disminuyendo la velocidad de la degradación. [181]. 




También hemos observado hasta la semana 25, que cuanto mayor contenido 
de nanopartículas de magnetita contienen las muestras sometidas a 
degradación, mayor cantidad de agua serán capaces de absorber, y mayor 
será la velocidad de degradación, un comportamiento que también ha sido 
observado por otros autores [182]. Sin embargo, en las muestras de 2 años de 























































Tiempo de Degradación (Semanas)
 
Figura 4.18.- (a) Absorción de agua, por los andamios de PCL-nFe3O4, en función del 
tiempo de degradación (b) Variación del pH de la solución tampón fosfato frente al 
tiempo de degradación 
 
4.2.6.- Variación del pH 
La Figura 4.18 (b) muestra los patrones de variación del pH en PBS como una 
función del tiempo. El pH del PBS que contenía andamios con un 5% y con un 
10% de nFe3O4 en una matriz de PCL prácticamente no varió durante todo el 
período de degradación. En todas las muestras estudiadas, puede observarse 
una muy pequeña pero sostenida disminución del pH, excepto en la semana 4 
de degradación en ambos andamios, que se observó un aumento del pH. El 
descenso en el pH es mínimo debido al carácter básico de las nanopartículas o 
porque realmente los productos de degradación son mínimos, parece no ser 
significativo en este proceso de degradación in vitro.  
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4.2.7.- Pérdida de masa y peso molecular 
No se obtuvo variación de masa en la composición con menor contenido de 
nanopartículas durante las 25 primeras semanas, obteniéndose una pérdida 
mínima del 2% en la semana 104 de degradación. Estos resultados están de 
acuerdo con los resultados del estudio de degradación obtenido por el sistema 
PCL-nHAFe, que tampoco mostraron una variación apreciable. Por otro lado, la 
composición con un 10% de nFe3O4 tuvo una ligera pérdida de masa partir de 
la semana 14 inferior al 8%, oscilando ligeramente sin superar este valor a lo 
largo del periodo de degradación. 
En este sistema tampoco se observó una apreciable variación en el pH ni en la 
masa del polímero. Por este motivo estudiamos si sufrieron cambios 
significativos los valores de Mw, Mn e I, que están directamente relacionados 
con la longitud de las cadenas de polímero y la dispersidad de su peso 
molecular, como se puede observar en la Tabla 4.8. 
La introducción de nanopartículas de Fe3O4 retrasó el inicio del proceso de 
degradación como hemos visto en los apartados anteriores, lo que es evidente 
por las pequeña variación tanto en la masa molecular como en el peso 
molecular en la semana 25. 
En la Tabla 4.8. se puede ver como el peso molecular promedio en peso 
disminuye a partir de la 25 semana de degradación para ambas muestras 
sometidas a estudio. La concentración de nFe3O4 no afecta considerablemente 
a la velocidad de degradación de las muestras al sufrir una disminución en el 
peso molecular (Mw) similar.  
En la Tabla 4.8 podemos observar como las muestras con menos 
nanopartículas tienen un índice de polidispersidad ligeramente mayor en la 
semana 104, lo que indica que existen más cadenas macromoleculares con 
diferentes pesos moleculares como consecuencia del aumento en la escisión 
de los enlaces. Se confirma el cambio de comportamiento hasta la semana 25 
y en las muestras de 104 semanas entre las dos composiciones; al igual que 
sucedía con la absorción de agua. 
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Caracterización del sistema PLLA-
NPMs. Estudio de degradación 
En este capítulo de la memoria se realiza una descripción y discusión de los 
resultados obtenidos de la degradación in vitro durante 25 semanas de los 
andamios del polímero PLLA-nHAFe en el primer apartado y del sistema PLLA-
nFe3O4 en el segundo apartado. 
Es esencial comprender el efecto de los compuestos añadidos sobre la 
degradación de la matriz. Varios estudios se han llevado a cabo sobre la 
degradación de este poli--hidroxiácido [22, 150, 172, 183-190]. Algunas 
propiedades de las diferentes combinaciones de materiales pueden estimarse 
basándose en estudios anteriores, pero usualmente el comportamiento de 
degradación es característico para cada combinación de material de 
relleno/matriz lo que hace complicada la predicción. Por lo tanto, es necesario 
determinar el efecto del compuesto añadido sobre el comportamiento de 
degradación del material [160]. 
La cantidad de polímero en el sistema es un parámetro que influye sobre las 
características de los soportes porosos producidos. Cuando la concentración 
en polímero crece, la densidad del andamio y la cantidad de solvente residual 
aumentan, mientras que la porosidad baja [128, 129, 169, 191-193]. Nuestros 
andamios han sido fabricados con tan sólo un 2.5% de polímero en peso 
respecto al volumen de disolvente, para asegurarnos un alto porcentaje de 
porosidad. 
Debido a que el campo magnético estático ha sido descrito como inductor de la 
diferenciación osteoblástica [176, 194-198], el objetivo de este estudio fue 
desarrollar compuestos biodegradables magnéticos basado en una matriz 
PLLA y nanopartículas de Fe3O4 y de nHAFe.  




Además, se ensayaron las propiedades químicas, térmicas y magnéticas de 
estos nuevos materiales previamente al proceso degradativo y durante 25 
semanas de degradación.  
 
5.1.- SISTEMA PLLA/nHAFe. ESTUDIO DE DEGRADACIÓN IN VITRO. 
En este apartado vamos a estudiar la degradación in vitro de las siguientes 
composiciones de PLLA: con 10, 30 y 70% de nHAFe respecto del total de la 
masa del polímero, durante 25 semanas. 
Este sistema únicamente ha sido estudiado en forma de micro-nanosferas de 
ácido poli (L-láctico) revestidas con hidroxiapatita dopada con hierro en un 1, 5 
,10 y 30% de estas nanopartículas [84]; sin embargo no se han realizado 
estudios de degradación in vitro. 
La superficie hidrófoba de PLLA limita la unión celular, esta limitación se supera 
mediante la adición de nHAFe [189]. Además, la nHAFe puede tener otras 
propiedades especiales debido a su pequeño tamaño y la gran superficie 
específica. También ha demostrado un aumento significativo en la adsorción de 
proteínas y la adhesión de la célula osteoblástica en los materiales cerámicos 
de tamaño nano en comparación con la cerámica micronizada tradicional [189, 
197, 199]. 
 
5.1.1.-Estudio de la morfología por microscopía electrónica de barrido 
(SEM) 
En la presente tesis, se ha estudiado la morfología de los andamios y cómo se 
ve afectada ésta por la adición de nanopartículas biomiméticas en un amplio 
rango de composiciones entre el 10%-70% de nHAFe (veáse Figura 5.1). 
En la Figura 5.1(a, c y d) micrografías de andamios PLLA-10%nHAFe, se 
puede apreciar que estos andamios poseen una morfología anisotrópica tubular 
con estructura interna similar a la de una escalera, típica de la separación 
sólido-líquido; observable a diferentes aumentos, con un tamaño de poro entre 
25-250 m. Mientras que las composiciones con un 30% y 70% de 
nanopartículas no presentan este tipo de morfología. Al aumentar la cantidad 




de nanopartículas en la matriz de PLLA se obtienen poros de menor tamaño, 
entre 15-180m con una estructura de poro más isótropa.  
Las partículas de nHAFe en la solución de polímero perturban en cierta medida 
la cristalización del disolvente y de este modo hacen que la estructura de poros 
sea más isotrópica [200]. 
Las composiciones con un contenido en nHAFe mayor del 10% presentaban 
rasgos topográficos curiosos típicos del mecanismo de nucleación y 
crecimiento perceptibles a grandes aumentos (Figura 5.1 (e-h). De hecho, la 
superficie de las paredes de los poros contiene estructuras de tipo colina, con 
pequeños picos (círculos verdes), que dan a las paredes de los poros un patrón 
de micro-rugosidad [169, 201]. 
La cantidad de nanopartículas en los soportes porosos afecta al mecanismo de 
separación de fases, para composiciones menores del 30% de nanopartículas 
presentan un mecanismo de separación de fases sólido-líquido; mientras que 
para composiciones con mayor proporción de nHAFe se produce un 
mecanismo de separación de fases líquido-líquido. Aunque otros autores 
aseguran que en andamios fabricados mediante TIPs, el mecanismo de 
separación de fases más frecuente es el mecanismo de descomposición 
espinodal, nuestros resultados no coinciden con estos investigadores 
observándose separación de fases líquido-líquido mediante mecanismo de 
nucleación y crecimiento. [191, 202].  
El tamaño de poro también se ve afectado por la presencia de gran cantidad de 
nanopartículas disminuyendo el tamaño de poro y haciéndose más densas las 
paredes para las composiciones con un contenido de 30 y 70% de nHAFe y 
con una morfología más dispersa. 
A simple vista, estos andamios, no mostraron diferencias apreciables con 
respecto a los andamos sin degradar, estando la estructura libre de defectos 
transcurridas 25 semanas del comienzo del experimento. 
Los soportes porosos presentaron una alta porosidad con una gran superficie 
específica, que podría ayudar a dispersar los productos ácidos de autocatálisis, 
haciendo que esta se minimice, ayudado por la gran interconexión de poros 
que se aprecia en todas las micrografías. Athanasiou [203] ha demostrado que 




implantes de baja porosidad se degradan más rápido que los implantes de alta 
porosidad. Esto puede deberse a una autocatálisis mejorada en aquellos 
compuestos, que son incapaces de evacuar los subproductos de degradación 
ácida [203-205]. 
Después de varias semanas de degradación in vitro se observa un cambio en 
la morfología de la superficie (Figura 5.1 (b, d)), que pasa de tener un aspecto 
suave a más rugosa. Esto se debe a que durante el proceso se va formando de 
forma gradual una capa de nHAFe, material bioactivo, desde la superficie del 
andamio hasta los poros internos [188, 193, 206]. 
En la composición PLLA-30%nHAFe (Figura 5.1 (b)) se aprecia como 
empiezan a aparecer microporos (círculos rojos) en las paredes del esqueleto 
del andamio en la semana 8 de degradación, observándose también 
aglomeración de partículas en las paredes del soporte poroso(círculos azules) 
;frente a las paredes más limpias de la composición PLLA-10%nHAFe (Figura 
5.1 (c)). 
Por otro lado, conforme avanza el proceso degradativo los poros se hacen más 
pequeños y alargados (Figura 5.1 (d), (f) y (h); apareciendo una mayor 
microporosidad sobre todo en la composición  con un contenido de un 
30%nHAFe. 
Figura 5.1 (h), en esta muestra se puede observar la hidroxiapatita como 
agregados por toda la muestra. La distribución de la misma en una capa 
homogénea cubriendo las paredes de la estructura, no aparece ocluyendo los 
poros, pero si disminuyendo su tamaño drásticamente. 
Del análisis de los resultados experimentales de SEM podemos afirmar que no 
se encontró ningún producto de la degradación, no habiendo evidencias 
morfológicas de degradación, salvo la disminución de tamaño y el estiramiento 
de los poros. 









Figura 5.1.- SEM (a) PLLA-10%nHAFe 0sd a 100X, (b) PLLA-30%nHAFe 8sd, (c) 
PLLA-10%nHAFe 0sd, (d) PLLA-10%nHAFe 25sd, (e) PLLA-30%nHAFe 0sd, (f) PLLA-
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5.1.2.- Caracterización de la estructura química y análisis del proceso 
degradativo por Espectroscopia Infrarroja, FTIR  
Tanto los andamios de PLLA puro y de PLLA-nHAFe, como las partículas de 
nHAFe fueron inicialmente analizados mediante la técnica de FTIR, utilizando 
un ATR, para no modificar la muestra. 
Como algunos de los enlaces químicos podrían romperse y otros podrían ser 
generados en la hidrólisis, indirectamente todos estos síntomas se pueden 
encontrar en las curvas de FT-IR. En este estudio, se suponía que el 
crecimiento y desplazamiento de los picos mostraría la generación de enlaces 
químicos y los caracteres de enlace dependiendo del estado o la posición a lo 



























































Figura 5.2.-Espectro FTIR de PLLA puro 
 
En la Figura 5.2 podemos ver que las bandas de absorción del polímero PLLA 
puro y en la Figura 5.3 los espectros de PLLA puro, PLLA-70%nHAFe y de las 
nanopartículas nHAFe. Observamos como varían ligeramente de posición 
alguna de las bandas, lo cual nos indica que existe interacción entre las 
nanopartículas y el polímero. 
Los espectros de los andamios PLLA-nHAFe muestran bandas típicas del 
polímero ligeramente desplazadas a aprox. 1.760 (estiramiento C=O) en forma 
de hombro, 1265 (flexión C=O),1187 (estiramiento –C-O-) y 1.090 cm-1 (tensión 




–C-O-)[207]. La primera banda podría estar relacionado con las vibraciones de 
estiramiento (C=O) de los grupos carbonilo del PLLA, interactuando con los 
cationes de calcio e hierro de la  superficie de la nHAFe, produciéndose el 
desplazamiento de esta banda situada a 1.748 cm-1 en el PLLA puro [84, 139, 
207]. El pico situado a 1045 cm-1 presente en el polímero puro, se solapa con la 
banda 3PO4
3- situada entre 1087-1032 cm-1 de la nanohidroxiapatita. Cabe 
destacar la aparición de bandas invertidas en los espectros de compuestos 




Figura 5.3.-Espectro FTIR de nHAFe, PLLA-70%nHAFe y de PLLA 
 
A partir de la curva de PLLA-70%nHAFe de la Figura 5.3, se observan los 
modos 1, 3 y 4 de vibración del grupo PO4


























































































cm-1, el modo  de se muestra a 1087 y 1032 cm
-1, y se intuye la banda a 603 
cm-1 que se atribuye al modo de vibración 4. Se observa que hay picos de 
doblete a 1457 y 1420 cm-1 atribuidos al modo vibración 3CO3
2- que es un ion 
carbonato de tipo B deficiente en Ca [208]. 
 












































Figura 5.5- Espectro (FTIR)  (a) PLLA-30%nHAFe de 0, 8 y 20 sd y (b) PLLA-
70%nHAFe de 0, 16 y 25 sd 
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A continuación, estudiaremos el proceso de degradación hidrolítica en el 
sistema PLLA-nHAFe, en la Figura 5.4 vemos que enlaces se pueden romper 
durante el período de incubación en PBS. En las figuras 5.5 (a) y(b) no pudo 
observarse un cambio consistente en la banda de 1760 cm-1 debido a la 
saturación de la misma, No obstante, Partini et al. en su análisis de la 
degradación hidrolítica de poliésteres alifáticos mediante FTIR centra su 
estudio en la banda a 1570 cm-1 correspondiente a grupos finales carboxílicos. 
En dicho estudio la banda 1570 cm-1 no es apreciable para el poliéster sin 
degradar, mientras que en el transcurso de la degradación comienza a 
aparecer [209]. No observamos la aparición de la banda de final de carbonilo 
en ninguna de las composiciones, (Figuras 5.5 (a) y (b)), por tanto no existen 
indicios de degradación en este sistema durante las 25 semanas de 
degradación in vitro. 
 
5.1.3.- Análisis Térmico por Calorimetría Diferencial de Barrido (DSC) 
En este estudio, hemos realizado un análisis de las propiedades térmicas del 
material de partida y la evolución en función del tiempo de hidrólisis, con la 
finalidad de comprender como las características y propiedades del sistema 
están siendo afectadas por el proceso de degradación in vitro. 
El ensayo de calorimetría diferencial de barrido (DSC) permitió observar el 
comportamiento térmico del sistema PLLA-nHAFe según se fabricó mediante 
TIPs (Figura 5.6(a)). En el primer barrido se observa (calentamiento controlado) 
además de un pico endotérmico de fusión en algunas de las composiciones un 
pico exotérmico de cristalización en frío; una alteración de la línea base 
correspondiente a Tg ubicada entre 57-61ºC, y justo a continuación de la Tg, en 
algunas composiciones (Figura 5.6(a)) se observa un pico que se atribuye a un 
proceso de envejecimiento característico de polímeros con una Tg situada por 
encima de la temperatura ambiente.  
En el segundo barrido (enfriamiento controlado) se puede observar una 
exoterma de cristalización, y una alteración de la línea base Tg. 
En la Tabla 5.1 se recogen los principales parámetros térmicos, para este 
sistema.  

























































































































Figura 5.6.- Termogramas (a) PLLA con 0, 10, 30, 50 y 70%nHAFe, (b) PLLA-10% 
nHAFe  0, 16 y 25 sd, (c) PLLA-30% nHAFe  0, 16 y 25 sd, (d) PLLA-70% nHAFe 0, 12 
y 25 sd 
 
La temperatura de fusión de un polímero (Tm) está determinada por el tamaño y 
la perfección de los cristales que éste forme (i.e. el espesor lamelar) [210]. El 
PLLA puede formar cristales de mayor tamaño y perfección cristalina que el 
PLA, obteniéndose valores de Tm que pueden llegar hasta 180ºC. Así mismo, la 
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intensidad del pico de fusión es significativa, guarda una relación directa con el 
número total de cristales (i. e. la fracción cristalina) que existen en el material 
en el momento en que ocurre la fusión. El número total de cristales está 
constituido por los cristales inicialmente existentes en el material más los 
cristales que se pueden formar durante la cristalización en frío. 
La Tg se obtuvo a partir del ciclo de enfriamiento (2º barrido), en el que esta 
transición no se solapa con el pico que se atribuye al proceso de 
envejecimiento. 
Muestras sin degradar 
La adición de cantidades inferiores al 20% de nanohidroxiapatita en los 
andamios de PLLA, tiene efecto nucleante al aumentar la cristalinidad (Xc%) 
~13%, pasando de 39% en el polímero puro a 44% en el andamio con menor 
cantidad de nanopartículas. Mientras que adiciones superiores, modifican el 
polímero haciendo disminuir drásticamente el grado de cristalinidad del PLLA, 
de 44% en el andamio con un 10%nHAFe, a 5% en el andamio con un 
80%nHAFe, dificultando la cristalización y reduciendo la movilidad de las 
cadenas [170, 171]. 
Mientras se produce una disminución de la cristalinidad, el valor de la 
capacidad de cristalización de un polímero (CF%) aumentó considerablemente 
con la adición de nanopartículas, desde el 6% para el polímero puro hasta 
~64% en la composición del 30% de nHAFe. El CF% está relacionado con la 
longitud de las cadenas poliméricas. Si la longitud de la cadena polimérica se 
reduce por la adición de nanopartículas, estas cadenas más cortas cristalizarán 
más fácilmente en el segundo barrido y CF% aumentará [138]. 
Por otro lado, la Tc aumenta hasta un 21% con la adición de nanopartículas, lo 
que conlleva que empiezan a cristalizar más lentamente los andamios de 
PLLA-nHAFe al cristalizar a mayor temperatura. Las partículas, actúan como 
restricciones físicas reduciendo la movilidad de las cadenas del polímero, 
produciéndose un ligero aumento del valor de Tg de 56ºC en el PLLA puro a 
61ºC para contenidos del 30 y 50%nHAFe; para concentraciones en 
nanopartículas por encima del 50% la Tg baja hasta volver alcanzar el valor de 
57ºC. 

































0% 0sd 184 41.1 76 4.7 56 96 2.3 39 6 
10% 0sd 183 44.1 75.5 3.4 58.5 98 9.7 44 22 
4sd 183 41.8 76.5 2.3 58 97 8.8 42 21 
8sd 182 43.2 75 1.9 59 97 6.9 44 16 
12sd 182 44   58 98 6.8 47 15 
16sd 182 40.7   57 99 6.4 44 16 
20sd 182 40.1 77.5 1.5 58 97 5.7 42 14 
25sd 181 38 77 2.7 56 98 5.2 38 14 
20% 0sd 184 36.1 76.1 4.9 60 101 18.2 33.5 50 
30% 0sd 183 31.7   61 103 20.4 34 64 
4sd 183 24.2 77 2.5 62 105 19 23 78 
8sd 182 28.8 77 1.43 61 102 17 29 59 
12sd 182 29 86 1.3 61 103 15 30 52 
16sd 181 30.3   58 100 12 33 40 
20sd 181 28.6 74 2.3 57 98.5 10 28 35 
25sd 181 27.5 73 2.1 59 98 10.8 30 39 
50%0sd 183 21.6   61 104 11.6 23 54 
70%0sd 184 10   57 114 6.4 11 64 
4sd 183 10.7 76 1.2 58 114 5.1 12 48 
8sd 184 9.1 99 0.4 61 111 4 9 44 
12sd 183 9.4 100  59 103 4 10 42 
20sd 183 8.5 99 0.8 59 105 2.6 8 30 
25sd 182 9.2 91 2.9 59 110 4 10 43 
80%0sd 185 4.7   59 116 2.1 5 45 
(a) Xc % =100[(ΔHm1- ΔHcc )/ ΔHm0]; ΔHm0 =93 J/g[153][Fisher 1993]. (b) CF % =100(ΔHc/ 
ΔHm1).  
 




La adición de hasta un 20%nHAFe no tiene un efecto significativo sobre sus 
temperaturas características: Tg, Tm, Tc [169]. Para cantidades superiores de 
nanopartículas Tg y Tm no experimentan una gran variación. 
En el caso de las nuestras sin degradar, su temperatura de fusión no fue 
apenas alterada con respecto al polímero puro tomando un valor ~184ºC, Tm; 
su estructura cristalina no ha sido alterada, una temperatura de fusión tan alta 
indica gran perfección y tamaño de los cristales formados. Mientras que la 
intensidad del pico de fusión, relacionado con el número total de cristales, 
disminuye al ir aumentando la cantidad de nanopartículas en el andamio. 
Por otro lado el área bajo el pico de fusión, entalpía de fusión ( Hm), disminuye 
claramente con el aumento de la concentración de nHAFe, salvo para la 
composición con un contenido del 10% de nanopartículas que aumento a 44,1 
J/g siendo la entalpía de fusión del polímero puro de 41,1J/g; mientras que para 
adiciones superiores al 10% de nanopartículas disminuye hasta 4,76 J/g para 
los andamios con un contenido de 80% nHAFe. 
En resumen, las muestras con mayor contenido de partículas de nHAFe 
disponen de menor cristalinidad y entalpías de fusión. Esto se debe al aumento 
de la rigidez de las cadenas poliméricas, verificándose tanto en el porcentaje 
de cristalinidad, como en la temperatura de transición vítrea. 
 
Muestras degradadas en PBS 
El estudio de la región de transición vítrea permitió analizar el efecto de la 
degradación sobre las cadenas moleculares amorfas. Se produjo un pequeño 
desplazamiento de la Tg a temperaturas más bajas cuando el tiempo de 
degradación aumentó para contenidos menores del 70%nHAFe. Mientras que 
para la composición del 70% de nanopartículas aumentó ligeramente. La 
degradación no tuvo ningún efecto significativo sobre el andamio, apenas varió 
la Tg a lo largo de las 25 semanas de degradación in vitro.  
En polímeros semicristalinos sometidos a degradación in vitro, durante una 
primera etapa, la cristalinidad de la muestra incrementa rápidamente hasta 
alcanzar su máximo y posteriormente disminuye. Este efecto es debido a la 
desaparición de la porción amorfa con un menor empaquetamiento que facilita 




el acceso del medio hidrolítico [211]. Únicamente en la semana 12 de 
degradación la composición con un 10%nHAFe, experimento un aumento de la 
cristalinidad que no alcanzó el 7%. La cristalinidad en este sistema PLLA-
nHAFe disminuyó al final de las 25 semanas de degradación in vitro; siendo 
mayor esta disminución para la composición de 10%nHAFe (Xc% disminuyó 
~14%) y menor en la composición de 70% de nanopartículas (Xc% descendió 
hasta ~9%). Esto es consistente con los resultados obtenidos por Tsuji et al. 
[212] en la degradación hidrolítica de PLLA en PBS. Estudios anteriores de 
degradación en muestras porosas PLLA con menor cristalinidad inicial [46] 
presentaron mayores tasas de degradación (30% de pérdida de peso después 
de 40 semanas) y un aumento en la cristalinidad con el tiempo de degradación 
[190, 212].  
La Tm disminuyó ~2% durante el trascurso de la degradación en todas las 
composiciones. Este hecho se evidenció de igual manera para el proceso de 
cristalización, como se observa en las Figuras 5.6 (b, c y d) en donde las 
exotermas de cristalización de todas las composiciones no mostraron ningún 
cambio significativo. 
En las Figuras 5.6 (a, b y c) se muestran los termogramas de fusión 
(correspondientes al primer y segundo barrido), efectuado a las muestras del 
sistema PLLA-nHAFe durante las 25 semanas de degradación in vitro. En 
todas las composiciones se observa que a medida que transcurren las 
semanas, los valores de la entalpía de fusión disminuyeron desde un ~14% 
para la composición 10%nHAFe, hasta un descenso ~8% en la composición 
70%nHAFe (ver Tabla 5.1).  
Las propiedades térmicas de las diferentes muestras no mostraron cambios 
significativos con la presencia de nHAFe (Figura 5.6 (a)), tampoco es 
apreciable cambio alguno a lo largo de todo el proceso degradación. En las 
Figuras 5.6 (b, c y d). se puede comparar los termogramas de las distintas 
composiciones del sistema PLLA-nHAFe sin degradar con los de las diferentes 
muestras al final de la degradación. Los valores de Tg se recogen en la Tabla 
5.1, tanto las muestras sin degradar como las degradadas no presentaron 
cambios significativos ni con el aumento de nanohidroxiapatita ni con el 
proceso de degradación in vitro. 




5.1.4.- Propiedades Magnéticas  
La Figura 5.7 muestra los ciclos de histéresis a 37ºC, de los andamios de 
PLLA-nHAFe medidos en un magnetómetro de muestra vibrante (VSM). Los 
parámetros magnéticos: imanación de saturación, Ms a 1,5 T, campo coercitivo, 
Hc y el contenido de nanopartículas recalculado en el composite se recogen en 
la Tabla 5.2. El valor de los campos coercitivos tanto para la nanoadición como 






































oH (T)  
Figura 5.7.- Curvas de imanación obtenidas para nHAFe y de los andamios de PLLA-
nHAFe, detalle ciclo de histéresis “wasp-waisting” ampliado 
 
La composición nominal PLLA-80%nHAFe, presentó el oHc más pequeño, 
2,27 mT, pero no lo suficientemente bajo como para surgir del comportamiento 
superparamagnético (SPM) puro. Las distancias entre los diferentes 
aglomerados magnéticos son lo suficientemente altas como para evitar las 
interacciones mutuas, como se pone de manifiesto por el Hc tan bajo a pesar 
de ser el composite de mayor concentración de nanopartículas [175]. La 
interacción entre partículas justifica el comportamiento ferromagnético de las 



































La forma de la curva de histéresis, que se muestra en el inserto de la figura 5.7, 
indica que la hidroxiapatita sintetizada contiene dos fases magnéticas, una con 
una alta fuerza coercitiva nFe3O4 y otra con una fuerza coercitiva baja nHAFe, 
Estas curvas de histéresis se denominan de cintura de avispa como ya 
comentamos en el sistema PCL-nHAFe [97]. 
 
Tabla 5.2.- Imanación de saturación a 1,5 T, campo coercitivo, y contenido de nHAFe 













 4.45 3.18 __ 
10 5,58 2,77 12,5 
20 6,16 2,73 27,6 
30 5,33 2,64 36 
50 4,86 2,65 54,5 
70 4,77 2,50 74,9 
80 4,86 2,27 87,2 
(1)
nHAFe pura tomada como referencia. 
 
5.1.5.- Absorción de agua 
En este apartado vamos estudiar las curvas de absorción de agua a lo largo del 
tiempo de permanencia en PBS, para evaluar el comportamiento de 
degradación de los andamios de PLLA-nHAFe. Estas curvas muestran que la 
introducción de partículas magnéticas biomiméticas en los andamios 
poliméricos incrementa su capacidad de absorción de agua. 
En la Figura 5.8 (a) podemos observar que con la extensión del tiempo de 
degradación, la absorción de agua de las diferentes muestras se incrementó 
gradualmente, alcanzando todas las muestras un aumento significativo en la 
semana 3 de incubación, superando el 100% de agua absorbida, las 
composiciones con mayor cantidad de nanopartículas (30 y 70%nHAFe). 




Suavizando posteriormente el aumento de agua absorbida. Todos los 
andamios absorbieron una gran cantidad de agua y alcanzaron el máximo de 
absorción al final del periodo de incubación. Es obvio, que la adición de nHAFe 
en el PLLA aumentó la absorción de agua, siendo los andamios con 
10%nHAFe de PLLA los que mostraron menor absorción a lo largo del periodo 
de incubación [22]. 
Los resultados mostraron que la adición de estas nanopartículas mejoró la 
hidrofilicidad de la superficie del PLLA. 
El comportamiento del índice de hinchamiento está influenciado por el grado de 
cristalinidad y el peso molecular de la muestra. Es decir, a mayor cristalinidad y 
mayor peso molecular, menor será el hinchamiento, ya que la difusión de la 
solución al interior del polímero se da más fácil a través de las zonas amorfas 
que de las zonas cristalinas. Es por esto que las muestras analizadas 
presentan un alto índice de hinchamiento, por presentar una mayor proporción 
de zonas amorfas [213]. 
Comparando las muestras analizadas, se encontró que el porcentaje de 
absorción de agua es mayor para la muestra PLLA-70%nHAFe, debido a que 
ésta presentó menor peso molecular inicial, Mn, y como vimos en el análisis 
térmico, presenta un porcentaje de cristalinidad menor (11%), lo que facilita una 
mayor difusión de la solución de PBS al interior del polímero, como afirman 
otros investigadores [213]. 
Las partículas de nanohidroxiapatita poseen una alta capacidad de absorción 
de agua siendo capaces de absorber las moléculas de agua que penetran, 
reduciendo por tanto la hidrólisis de las cadenas macromoleculares. Por otro 
lado, debido a su carácter alcalino, pudieron neutralizar los productos de la 
degradación (monómeros), disminuyendo claramente la degradación 
autocatalítica del polímero [180]. 
Hay que tener en cuenta que la interfaz PLLA-nanopartícula suelta aumenta el 
área superficial de polímero expuesta al PBS, lo que puede también contribuir a 
una mayor absorción de agua [169]. Como se observó en las imágenes de 
SEM, los andamios con mayor porcentaje de hidroxiapatita, presentaron un 
menor tamaño de poro, las partículas impidieron la formación de poros de 




tamaño grande. Esto podría deberse a la dificultad en el proceso de 








































Tiempo de Degradación (Semanas)  
 
Figura 5.8.- (a) Absorción de agua, por los andamios de PLLA-nHAFe, en función del 
tiempo de degradación (b) Variación del pH de la solución tampón fosfato frente al 
tiempo de degradación 
 
5.1.6.- Variación del pH 
En este apartado, estudiamos los cambios de pH en la solución de PBS con el 
tiempo de degradación, lo cual nos indica el nivel de liberación de los residuos 
ácidos en este sistema PLLA-nHAFe, una mayor formación de estos productos 
ocasionan la disminución del pH del medio acuoso.  
El comportamiento de degradación de los polímeros está influenciado por las 
partículas añadidas en los andamios porosos. La adición de partículas de 
hidroxiapatita en el andamio PLLA ralentiza la disminución del pH y reduce 
significativamente la pérdida de peso [184]. 
La Figura 5.8 (b) mostró la curva de variación del valor de pH de la solución de 
PBS con el tiempo de degradación. Se demostró que durante el tiempo de 
incubación, después de 25 semanas, la disminución en el valor del pH fue lenta 
y básicamente se mantuvo prácticamente inalterable entre 7.2-7.1 [183]. 
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La mayor variación en el pH la experimentó la composición con un 70%nHAFe, 
esta disminución fue acompañada por una mayor absorción de agua como 
vimos en el apartado anterior. 
Se puede suponer que la disolución de nHAFe libera iones PO4
3- en la solución 
tampón circundante. Los iones PO4
3- pueden unirse a los iones hidrógeno de la 
solución y actuar así como un álcali. Se cree que esto neutraliza los productos 
de degradación ácidos del poli--hidroxiácidos, estabilizando así el pH de la 
solución tampón [160, 215-217]. 
 
5.1.7.- Pérdida de masa y peso molecular 
La técnica GPC se utiliza para medir el peso molecular de los materiales 
solubles. La primera consecuencia que se produce durante la degradación, es 
la disminución del peso molecular, seguido por una reducción de la resistencia 
a la tracción y por último se produce la disminución de masa [145]. 
La medición del peso molecular es una de las pruebas más importantes para 
estudiar la degradación in vitro del polímero, ya que la disminución del peso 
molecular es lo que primero vamos a poder observar en un tiempo 
relativamente corto [145]. 
A partir de los datos obtenidos por GPC en los andamios de PLLA-nHAFe 
(Tabla 5.3), pudimos analizar el efecto del tiempo de degradación sobre el Mw, 
Mn y el índice de polidispersidad hasta 25 semanas. 
Aunque, se observaron cambios en el peso molecular con el tiempo de 
degradación, la pérdida de masa de estos andamios fue inferior al 5%, debido a 
que las cadenas permanecen atrapadas en las regiones cristalinas. La alta 
cristalinidad de nuestros soportes porosos también obstaculizó la incorporación 
de cadenas degradadas en los cristales, como suele ocurrir en andamios con 
cristalinidad inferior [190]. 
Este comportamiento puede ser explicado, porque durante la primera etapa del 
proceso de hidrólisis, la solución acuosa penetra en el polímero, iniciando la 
degradación hidrolítica, principalmente en las regiones amorfas [190, 218, 219]. 
En esta etapa, se observa una rápida disminución del peso molecular pero sin 




pérdida de masa significativa porque las moléculas rotas todavía no son 
solubles en agua y permanecen dentro de la muestra. En la segunda etapa, la 
pérdida de masa aumenta, y la formación de monómero de ácido láctico se 
observa con un ligero cambio en el peso molecular. En este momento, las 
cadenas poliméricas largas se convierten en fragmentos más cortos solubles 
en agua que se disuelven en el medio; el PLA se convierte en soluble en agua 
cuando tiene un peso molecular medio numérico (Mn) <20.000 g / mol en la 
semana 25 de degradación [190]. 
Después de observar detenidamente los resultados de la Tabla 4.3, podríamos 
pensar que nuestro proceso degradativo se encuentra al final de la primera 
fase (no ha habido casi pérdida de masa <5%). En las composiciones con 30 y 
70%nHAFe correspondientes al final de la degradación (25 semanas), aparece 
un segundo pico a mayor tiempo de retención (*) que correspondería a 
cadenas de menor tamaño, siendo una señal clara e inequívoca del proceso 
degradativo, con Mn < 20.000g/mol. Es evidente que no se ha alcanzado ni 
pérdida importante de peso en las muestras ni disminución considerable de la 
Tg [145]. 
En la semana 25 de degradación, se observó una disminución marcada ~50% 
en los valores de Mw y Mn para la composición de menor contenido de 
nanopartículas. Curiosamente, las otras dos composiciones, donde se observa 
la aparición de un segundo pico (*) la disminución fue inexistente (70%nHAFe) 
o mucho menor ~25% (30%nHAFe), 
El peso molecular promedio en peso, Mw, del PLLA debe ser mayor a 50.000 
g/mol para que sea factible su aplicación en dispositivos de fijación ósea [213, 
220], todos los andamios sintetizados cumplen este requisito, como se puede 
ver en la Tabla 5.4 [213]. 
Para terminar, la observación/caracterización de las muestras de andamios de 
10% y 30%nHAFe in vitro no mostraron indicios visuales de degradación 
durante la hidrólisis (Figura 5.9), que observan otros investigadores [160]. 
Únicamente para las muestras con una composición del 70%nHAFe, se 
desprendió parte del material, dando muestras de la fragilidad de este material, 
incluso antes de someterla al proceso de degradación hidrolítico. 
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Figura 5.9.- Fotografía de PLLA-10%nHAFe (a) sin degradar y (b) 25 semanas 
degradado en PBS. 
a b 




5.2.- SISTEMA PLLA-nFe3O4. ESTUDIO DE DEGRADACIÓN IN VITRO. 
En este apartado vamos a estudiar la degradación in vitro de los andamios de 
PLLA-nFe3O4 en un amplio rango de composiciones: PLLA-10%nFe3O4, PLLA-
30%nFe3O4, PLLA-50%nFe3O4 y PLLA-70%nFe3O4. 
Varios trabajos han estudiado el papel fundamental de las nanopartículas 
magnéticas (NPMs) incorporadas dentro de los biomateriales; sugiriendo que 
las NPMs son una especie de dominio magnético único en la nanoescala y que 
el efecto del magnetismo generado a nanoescala puede fortalecerse con el 
aumento del contenido de NPMs [221]. Por este motivo, hemos fabricado 
andamios con un contenido de hasta el 70% de nanomagnetita con respecto 
del total de la masa del polímero (30%PLLA-70%nFe3O4).  
Otros investigadores fabricaron andamios de PLLA con un porcentaje mucho 
menor de nFe3O4 (5%, 10% y 15% (w/w)) [175, 222]. Sin embargo, no han sido 
estudiadas con anterioridad concentraciones del 30-70% de magnetita en esta 
matriz polimérica, ni se han realizado ensayos de degradación in vitro sobre 
estas composiciones.  
 
5.2.1.-Estudio de la morfología por microscopía electrónica de barrido 
(SEM) 
La morfología de las distintas composiciones de composites de PLLA-nFe3O4 
se muestra en las micrografías de la Figura 5.10. Estos andamios mantienen 
una estructura interna de poros tubulares abiertos de tipo escalera similares a 
los andamios PLLA puro, una morfología típica formada por separación de 
fases sólido-líquido (Figura 5.10) [128, 193], mostrando una estructura continua 
de poros interconectados. Las paredes de los poros están compuestas por 
PLLA y partículas de nFe3O4, que se encuentran homogéneamente distribuidas 
en la matriz polimérica de PLLA. 
Muchas de las características importantes se pueden observar cualitativamente 
a partir de estas imágenes. En primer lugar, las comparaciones entre las 
distintas composiciones (figura 5.10 (a), (c), (e)) viendo el efecto que tiene la 
cantidad de nanopartículas añadidas al polímero. Por otro lado la evolución o 




cambios experimentados durante el proceso degradativo (Figura 5.10 (b), (d) y 
(f) en las diferentes muestras. 
Las vistas de los andamios a baja ampliación revelan la anisotropía de los 
poros y la presencia de defectos dentro de la estructura (Figura 5.10 (d), (f)). 
Estos defectos se deben a la solidificación de la mezcla y a las burbujas de aire 
atrapadas. Los moldes de las láminas de aluminio son muy conductores, por lo 
que la solidificación de la mezcla comienza en las paredes del molde creando 
cavidades hacia el interior. Un PLLA% en peso inferior con respecto al 
%volumen de disolvente produce andamios con defectos más grandes y 
mayores que aquellos con alto PLLA%p/v%. Pero por otro lado, al aumentar el 
porcentaje de polímero disminuye el porcentaje de porosidad, y esto no 
interesa. Una posible mejora de los resultados, se podría obtener utilizando 
moldes de teflón en lugar de aluminio para la fabricación de soportes porosos 
con una morfología con menor cantidad de defectos [169]. 
Como se puede observar en las figuras 5.10(a), (c) y (e) la adición de nFe3O4 
aumenta ligeramente el tamaño medio de los poros, siendo 60, 70 y 80 m, 
para las composiciones 30, 50 y 70%nFe3O4 respectivamente. La introducción 
de partículas de nFe3O4 perturba la cristalización del disolvente y modifica el 
patrón de crecimiento de cristales haciéndolos más irregulares [129, 191, 193]. 
El resultado es una estructura más irregular e isotrópica y con poros más 
pequeños para estos andamios, si los comparamos con andamios de PLLA 
puro con un diámetro medio 100m, provocando engrosamiento de las 
paredes. 
Los andamios de PLLA-nFe3O4 presentan tamaños de poro irregulares siendo 
los poros más pequeños de ~30 m; mientras que los poros de mayor tamaño 
varían según la composición, siendo más pequeños (120 m ) para la 
composición del 30% nFe3O4, mayor para la composición 70%nFe3O4 (180m), 
presentan una estructura cerrada que tiene una característica anisotropía 
altamente tubular, debido al gradiente de temperatura siendo los canales 
paralelos a la dirección de cristalización del disolvente (dirección de la 
transferencia de calor) [128]. 
 







Figura 5.10.-(a) PLLA30%nFe3O4 8sd (X500), (b) PLLA30%nFe3O4 25sd, (c) 
PLLA50%nFe3O4 8sd (X500), (d) PLLA50%nFe3O4 25sd, (e) PLLA70%nFe3O4 8sd 
(X100) (e) PLLA70%nFe3O4 25sd 
 
Las nanopartículas se distribuyeron dentro de las paredes de los poros de los 
andamios y no aparecieron grandes agregados en los poros, se encontraron 
homogéneamente distribuidas en la matriz de PLLA. Algunas fueron 
incorporadas en la pared del poro y otras fueron apiladas juntas entre poros o 
en los poros, al aumentar la proporción de nanopartículas se incrementa la 




cantidad de partículas apiladas (círculos azules) y la textura superficial de la 
pared del poro se hace menos lisa.  
La estructura interna de los poros original se mantenía básicamente en todas 
las muestras donde los poros grandes y medianos se podían observar 
claramente (Fig. 5.10 (b), (d) y (f)), después de 25 semanas. Sin embargo, se 
encontró un ligero aumento del tamaño de los poros, lo que hizo que la 
morfología de la superficie fuera más gruesa en contraste con la morfología 
original. A alta ampliación, se observó una estructura muy porosa con la fusión 
de pequeños poros [130]. 
En las composiciones de 50% y 70%nFe3O4 aparecen a partir de la semana16, 
gran cantidad de microporos en las paredes de la matriz polimérica (círculos 
rojos). La matriz polimérica de la composición 70%nFe3O4 tenía un aspecto 
similar al algodón. 
A través de las micrografías, se puede concluir que la degradación no se 
produce de forma homogénea en toda la muestra. 
 
5.2.2.- Caracterización de la estructura química y análisis del proceso 
degradativo por Espectroscopia Infrarroja, FTIR  
En la Figura 5.11 se recogen además de las bandas del PLLA puro, PLLA-
70%nFe3O4 y de la nFe3O4. Observamos como varían ligeramente de posición 
alguna de las bandas, como ocurrió en el apartado 5.1.2, lo que indica que 
existe interacción entre las nanopartículas y el polímero. 
Los espectros de los andamios PLLA-nFe3O4 muestran bandas típicas del 
polímero ligeramente desplazadas a aprox. 1.754 (estiramiento C=O) en forma 
de hombro, 1263 (flexión C=O), 1186 (estiramiento –C-O-) y 1.087 (tensión –C-
O-) [207]. La primera banda podría estar relacionado con las vibraciones de 
estiramiento (C=O) de los grupos carbonilo del PLLA, interactuando con los 
cationes de hierro de la superficie de la nFe3O4, produciéndose el 
desplazamiento de esta banda situada a 1.748 cm-1 en el PLLA puro. [84, 139, 
207]. 










































































Figura 5.11.-Espectro FTIR de nFe3O4, PLLA-70%nFe3O4 y de PLLA 
 
La estructura de enlace químico de los andamios PLLA-n Fe3O4, como reveló el 
espectro FT-IR (Figura 5.11), mostró además de las bandas típicas 
relacionadas con PLLA, una banda distintiva a 578 cm-1 asignada a la vibración 
del enlace Fe-O de MNPs, que no podemos ver en su totalidad pero si la 
podemos intuir ~600 cm-1[223, 224]. Esta banda se volvió más nítida en los 
andamios PLLA-nFe3O4 con mayor contenido de MNP.  
Por último, estudiaremos en este sistema, el proceso de degradación in vitro en 
PBS durante 25 semanas de incubación, Figura 5.12 (a) y (b). No pudo 
observarse un cambio consistente en la banda situada a 1754cm-1, debido a la 
saturación de la misma. No obstante si nos centramos en la banda ~1570 cm-1 
correspondiente a finales carboxílicos, debería aparecer en el transcurso de la 




degradación; pero no aparece [209]. Por tanto, no existen indicios de 













































Figura 5.12.- Espectro (FTIR) de PLLA-30%nFe3O4 (a) y PLLA-70%nFe3O4 (b) 0, 16 y 
25 sd 
 
5.2.3.- Análisis Térmico por Calorimetría Diferencial de Barrido (DSC) 
En este estudio, hemos realizado un análisis de las propiedades térmicas del 
material de partida del sistema PLLA-nFe3O4 y la evolución en función del 
tiempo de degradación in vitro, con la finalidad de comprender como las 
características y propiedades del sistema están siendo afectadas. Se recogen 
en la Tabla 5.4 las propiedades térmicas del sistema. 
 




Tabla 5.4.- Propiedades térmicas del sistema PLLA-nFe3O4: 
     PLLA/ 
%nFe3O4 
tdeg(sem) 


















0% 0sd 184 41.1 76 4.7 56 96 2.3 39 6 39 
10% 0sd 183 37.9 76 4 57.5 96 4.1 36 11 40.5 
4sd 180 38.6 85.5 4.0 57 98.5 12.5 37 32 37 
8sd 180 43.5 85 6.9 58 96 4.2 39 10 44 
14sd 182 39.8   57 96 4.6 43 12 47.5 
20sd 180 40.3 72.5 4.1 58.5 98 4.8 39 12 43 
20% 0sd 183 37.1  3.9 59 102 19.7 36 53 45 
30% 0sd 184 35.5 76.5 1.8 61 103 19.3 36 54 52 
4sd 183 35.6 76.5 2.4 59 101 14.5 36 41 51 
8sd 183 36.5 77 1.3 58.5 102 17 38 47 54 
12sd 183 37.9   58 100 8.7 41 23 58 
16sd 183 37.5   59 100 6.9 40 18 57 
20sd 183 37.9   60 98 4.6 41 12 58 
25sd 182 40   62 100 7.6 43 19 61 
50%0sd 183 19.9 76.4 2.5 63 118 14.6 19 73 37 
4sd 182 21.4   59 104 9.7 23 45 46 
8sd 182 19.1   58 101 7.6 21 40 41 
25sd 180 16.6 80 0.7 59 100 5.3 17 32 34 
70%0sd 183 11.7 72 1.2 62 112 6.8 11 58 38 
4sd 182 11.1 72 0.5 58 104 4.8 11 43 38 
8sd 183 10.2 75 0.7 57 112 4.3 10 42 34 
12sd 183 9   59 106 3.5 10 39 32 
16sd 182 9.1   50 102 2.7 10 30 33 
20sd 182 9 75 1.1 58 102 2.6 9 29 28 
25sd 181 9   57 103 3.2 10 36 32 




 =93 J/g[153][Fhiser 1993]. (b) CF % =100(ΔHc/ 
ΔHm1). (c) Xcorr % =100(ΔHm1/ WPLLAΔHm
0
); WPLLA fracción de polímero. 
 
El estudio de la región de transición vítrea a partir de la técnica calorimétrica 
permite analizar el efecto de la degradación sobre las cadenas moleculares 
amorfas. En la primera exploración calorimétrica (Figura 5.13) se observa un 
fenómeno endotérmico, se observa la relajación estructural, superpuesta a la 
relajación de la transición vítrea. La temperatura de transición vítrea (Tg) se 
obtiene a partir del segundo barrido. 
 
Muestras sin degradar 
El primer y segundo barrido de estos andamios, se representan en la Figura 
5.13 (a).  
Se aprecia que el pico de fusión no presenta mayores cambios en su forma y 
posición para composiciones con un contenido de nanopartículas menor del 




50%, lo que indica que no han sucedido mayores cambios en su estructura 
cristalina. Para las composiciones del 50 y 70%nFe3O4, observamos que 
aunque el valor de Tm permanece invariable, ~183ºC, se reduce el tamaño del 
pico de fusión considerablemente, es decir, disminuyó para estas dos 
composiciones el valor de  Hm hasta un valor.de 19.9 y 11.7J/g, teniendo en 
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Figura 5.13.- Termogramas (a) PLLA con 0, 10, 30, 50 y 70%nFe3O4,(b) PLLA-10% 
nFe3O4  0, 16 y 25 sd, (c) PLLA-30% nFe3O4  0, 16 y 25 sd, (d) PLLA-70% nFe3O4 0,16 
y 25 sd 
 
La temperatura de cristalización (Tc) de los andamios con 20, 30, 50 y 
70%nFe3O4 aumentó (102, 103, 118, 112°C respectivamente) con respecto a la 








los soportes porosos PLLA empezó a cristalizar más lentamente que en el 
PLLA puro y la composición 10%nFe3O4 (96ºC). Este fenómeno sugiere que la 
presencia de partículas de nFe3O4 no actúan como agente de nucleación sobre 
la cristalización de PLLA, disminuyó la cristalinidad (Xc%) de un ~39% en el 
polímero puro a un valor del 11% en el andamio con mayor cantidad de 
nanopartículas, modifican el polímero haciendo disminuir drásticamente el 
grado de cristalinidad del PLLA, dificultando la cristalización y reduciendo la 
movilidad de las cadenas [170, 171]. 
El valor de la capacidad de cristalización de un polímero (CF%) aumentó 
considerablemente con la adición de nanopartículas, desde el 6% para el 
polímero puro hasta ~73% en la composición del 50% de nFe3O4. El CF% está 
relacionado con la longitud de las cadenas poliméricas. Si la longitud de la 
cadena polimérica se reduce por la adición de nanopartículas, cristalizarán más 
fácilmente en el segundo barrido las cadenas más cortas, aumentando el valor 
de CF% y disminuyendo la cristalinidad [138]. 
Las partículas, actúan como restricciones físicas reduciendo la movilidad de las 
cadenas del polímero, produciéndose un aumento de la Tc y un ligero aumento 
del valor de Tg de 56ºC en el PLLA puro a 63ºC para contenidos del 
50%nFe3O4. 
La adición de hasta un 10%nFe3O4 no tiene un efecto significativo sobre sus 
temperaturas características: Tg, Tm, Tc [169]. Para cantidades superiores de 
nanopartículas Tg y Tc experimentan una gran variación. 
En resumen, las muestras con mayor contenido de nanopartículas disponen de 
menor cristalinidad y entalpías de fusión. Esto se debe al aumento de la rigidez 
de las cadenas poliméricas, verificándose tanto en el porcentaje de 
cristalinidad, como en la temperatura de transición vítrea. 
 
Muestras degradadas en PBS 
La prueba DSC en este estudio se utilizó para buscar la temperatura de 
transición vítrea, Tg, y los cambios de la misma durante la degradación. De 
forma similar a la temperatura de fusión, que se denomina Tm y depende del 
peso molecular del polímero, la Tg disminuye debido a la reducción del peso 




molecular. Durante la degradación, las cadenas largas de la molécula se 
rompen en otras más cortas dando como resultado una reducción del peso 
molecular [145, 225], como comprobaremos en el ensayo de GPC. 
Para las composiciones de 10 y 30%nFe3O4, Tg se desplazó a temperaturas 
más altas y Tm disminuyó. Después de 25 semanas de degradación, esto 
puede atribuirse a una menor movilidad de las cadenas de polímero PLLA 
debido a la presencia de dominios cristalinos. [184, 226, 227]. Las cadenas 
principales parcialmente degradadas de PLLA puede ser el factor principal para 
esos cambios de temperatura característicos [228]. La cristalinidad de estas 
dos composiciones (10 y 30% de nanoparticulas) aumentó cosa que no ocurrió 
en el resto de composiciones, que disminuyó. 
El pico de fusión se desplazó a temperaturas ligeramente menores en todas las 
composiciones, a medida que aumenta el tiempo de degradación, esto está 
asociado a un menor espesor de la lamela (Figura 5.13 (b), (c) y (d)) [157]. 
 
5.2.4.- Propiedades Magnéticas  
Las propiedades magnéticas de los compuestos PLLA- nFe3O4 desarrollados 
en este estudio fueron explorados utilizando un magnetómetro de muestra 

























































































Figura 5.14.-(a) Curvas de imanación obtenidas para nFe3O4 y de los andamios de 
PLLA-nFe3O4, detalle de ciclo de histéresis ampliado y (b)Curva M(H) del compuesto 

































La Figura 5.14 (a) muestra las curvas de imanación de los andamios de PLLA-
nFe3O4 preparados, normalizadas al contenido de nFe3O4. Los parámetros 
magnéticos imanación de saturación a 1,5%T, el campo coercitivo y el 
contenido real de nanopartículas, se presentan en la Tabla 5.5. El campo 
coercitivo tanto para la nanopartículas como para los andamios magnéticos es 
muy similar y exhiben las diferentes composiciones un pequeño lazo de 
histéresis. El valor del campo coercitivo de las partículas de magnetita pura, ≈ 
12 mT (≈ 120 G), era alto, como para que surja el SPM puro. La no fluctuación 
de la distancia media entre las partículas reflejado por la no fluctuación en el 
campo coercitivo, confirma la buena dispersión de los aglomerados de 
nanopartículas en la matriz polimérica. 
El campo coercitivo, oHc, permaneció sustancialmente inalterado después de 
la adición al PLLA; 11,87 mT para las nanopartículas puras y de 12,05-11,62 
mT para las nanopartículas en los andamios, respectivamente. Su valor es 
menor que el recogido habitualmente en la literatura para óxidos de hierro 
nanométricos entre 18 y 20mT [229]. 
 














 82.05 11.87 __ 
10 88,70 12,05 10,8 
20 86,85 11,75 21,2 
30 114,04 11,75 41,7 
40 86,30 11,67 42 
50 94 11,62 57 
70 94,82 11,83 80,5 
(1)
nFe3O4 pura tomada como referencia. 
Los ciclos de histéresis de los compuestos PLLA-nFe3O4 fabricados eran 
típicos de la histéresis ferromagnética (Figura 5.14 (a)). Esto se debe a que el 




diámetro de las partículas de nFe3O4 utilizadas en este estudio fue mayor de 30 
nm, como ya estudiamos en el apartado 4.2.4. Por lo tanto, las partículas 
mayores de 30 nm muestran el comportamiento ferromagnético [176, 177, 
230,231]. Además, el momento magnético de estos andamios aumentó 
linealmente con las mayores proporciones de partículas de nFe3O4, de acuerdo 
con los resultados de otros investigadores y con nuestros resultados en el resto 
de sistemas estudiados [85, 230, 231]. 
 
Contribución Diamagnética de polímero: 
La gráfica 5.14 (b) es el resultado de la eliminación de la contribución 
diamagnética del polímero PLLA. Vemos como es despreciable dicha 
contribución incluso para los composites con menor contenido de 
nanopartículas. No estando este resultado de acuerdo con otros investigadores 
donde observaban un fondo diamagnético atribuible al polímero [85]. 
 
5.2.5.- Absorción de agua 
El comportamiento del índice de hinchamiento está influenciado por el grado de 
cristalinidad y el peso molecular de la muestra. Es decir, a mayor cristalinidad y 
mayor peso molecular, menor será el hinchamiento, ya que la difusión de la 
solución al interior del polímero se da más fácil a través de las zonas amorfas 
que de las zonas cristalinas. Es por esto que las muestras analizadas 
presentan un alto índice de hinchamiento. 
Comparando las muestras analizadas, se encontró que el índice de 
hinchamiento aumenta al aumentar el porcentaje de nanopartículas, nFe3O4, 
debido a que ésta presentó menor cristalinidad (Tabla 5.4) y se espera que 
también tenga menor peso molecular inicial (Tabla 5.6), lo que facilita una 
mayor difusión de la solución al interior del polímero al tener mayor proporción 
de parte amorfa [213]. 
La Figura 5.15 (a) mostró que a lo largo del tiempo de degradación, la 
absorción de agua de las diferentes muestras se incrementó drásticamente en 
la semana 4 de incubación, superando el 100% de agua absorbida únicamente 




la composición con mayor cantidad de nanopartículas (70%nFe3O4). 
Suavizando posteriormente el aumento de agua absorbida. Todos los 
andamios absorbieron una cantidad de agua menor que la observada en los 
anteriores sistemas. Alcanzaron el máximo de absorción al final del periodo de 
incubación las composiciones con 30 y 70% nFe3O4.  
Es obvio, que al aumentar la cantidad de nFe3O4 en el PLLA se incrementa la 
absorción de agua, siendo los andamios con 10%n Fe3O4 de PLLA los que 
mostraron menor absorción a lo largo del periodo de incubación, no llegando a 
alcanzar el valor alcanzado en la semana 4 (valor máximo) al final de las 25 

































































Tiempo de Degradación (Semanas)
 
Figura 5.15.-(a) Absorción de agua, por los andamios de PLLA-nFe3O4, en función del 
tiempo de degradación (b) Variación del pH de la solución tampón fosfato frente al 
tiempo de degradación 
 
5.2.6.- Variación del pH 
En este apartado, mediremos cual ha sido el nivel de liberación de residuos 
ácidos en la solución de PBS durante las 25 semanas de incubación, midiendo 
la variación de pH. 
La Figura 5.15 (b) mostró la curva de variación del pH para el sistema PLLA-
nFe3O4, hubo una disminución lineal mínima en el valor del pH entre 7.22-7.13  




(<2%) [183]. La estabilización del pH se debió a la neutralización de las 
nanopartículas de los productos de degradación ácidos de este poli--
hidroxiácidos. La mayor variación en el pH la experimentó la composición con 
un 10%nFe3O4, esta disminución fue acompañada por una menor absorción de 
agua, justificable por la menor cantidad de nanopartículas hidrófilas y con 
carácter básico. 
  
5.2.7.- Pérdida de masa y peso molecular 
En un proceso típico de degradación del PLLA, el peso de las muestras podría 
mantenerse en una primera etapa, seguido de una pérdida aguda. Es fácil 
detectar una fuerte pérdida de peso para este polímero que nos indicaría el 
avance de la degradación [117, 130, 232]. 
Nuestros soportes porosos, no han experimentado pérdida de peso superior al 
3%, señal de que no ha habido apenas degradación a lo largo del periodo de 
incubación de 25 semanas en PBS. 
La pérdida de peso permanecieron inalterables, pero el peso molecular si 
experimentó un decremento que se recoge en la Tabla 5.5. 
Se observó un ligero aumento en el peso molecular después de 18 semanas en 
la composición con un 50%nFe3O4 debido a reordenamientos en las cadenas 
macromoleculares. 
En las distintas composiciones, el peso molecular disminuye en la semana 25 y 
cae especialmente en las composiciones con un 10 y 50%nFe3O4, alcanzando 
una reducción del ~40% y 50% del peso molecular inicial respectivamente  
Se generó una fracción mayor de cadenas cortas con el tiempo de 
degradación, y la masa molar media en peso disminuyó. El índice de 
polidispersidad aumentó ligeramente a medida que las masas moleculares 
decrecieron [190]. 
La evolución de las propiedades presentadas en este estudio sugiere que el 
polímero estaba en su primera etapa de degradación, al menos durante las 25 
semanas de este experimento. No hubo signos de transición hacia la segunda 




etapa de degradación, como lo indican que no se produjo cambios morfológicos 
ni de masa [190]. 
Observamos, que al aumentar la cantidad de nanopartículas en el andamio, los 
valores tanto de Mw como de Mn disminuyeron con respecto al PLLA puro.  
En esta Tabla 5.5 se recogen los pesos moleculares de los andamios de PLLA-
nFe3O4 resultando ser mayores de 50.000 g/mol, lo que hace factible su 
aplicación en dispositivos de fijación ósea [213, 220].  
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Estudio Preliminar Biocompatibilidad 
in vitro. Citotoxicidad. Ensayo MTT 
En este apartado vamos a cuantificar la citotoxicidad de los productos liberados 
en medio de cultivo (eluyentes) por alguno de nuestros soportes porosos, 
mediante la utilización del reactivo MTT [13]. El reactivo MTT se acumula en el 
interior de las células, ya que no es capaz de atravesar la membrana celular. 
Tras la adición de un disolvente, como el dimetilsulfóxido (DMSO), los cristales 
de formazán formados se disuelven, pudiendo cuantificar colorimétricamente la 
intensidad.  
La viabilidad celular y la proliferación en cada grupo se evaluaron utilizando el 
ensayo de MTT a 24 y 72 horas. Mediante este ensayo se mide la función 
metabólica en las células a través de la actividad mitocondrial; donde una 
mayor absorbancia, significa un aumento de la proliferación celular o una 
mayor tasa de metabolismo. Una reducción en la actividad metabólica celular 
es una indicación temprana de daño celular, que podría conducir la muerte 
celular [233]. 
Los ensayos de citotoxicidad fueron realizados en Braga (Portugal) por el 
equipo del Doctor Senentxu Lanceros-Méndez, los resultados obtenidos se 
muestran en la Figura 6.1. Todos los compuestos estudiados muestran una 
viabilidad celular superior al 70%. Basándonos en las normas de la ISO 10993-
5:2009. Esta viabilidad aumentó a las 72 horas en los andamios con 
nanopartículas magnéticas con PCL respecto al resultado obtenido a las 24 
horas, mientras que en los andamios de PLLA disminuyó después de 24 horas. 
Los andamios PCL-30%nHAFe, PCL-50%nHAFe y PCL-20%nFe3O4 superan 
el 200% de viabilidad a las 72 horas, presentando una gran biocompatibilidad.  




En los ensayos in vitro, los soportes porosos del polímero PCL con 
nanopartículas magnéticas (nHAFe o nFe3O4) proporcionan un entorno 
favorable para la adhesión celular inicial, mantiene la viabilidad celular y la 
proliferación celular. Se observa que estas nanopartículas añadidas 
desempeñan un papel importante en la mejora de la biocompatibilidad de estos 
composites basados en PCL con respecto al PCL puro. Para confirmar el 
rendimiento práctico de estos se deberían realizar estudios de mayor duración 
(7-11días), para confirmar su uso como biomateriales, comprobando los 
resultados numéricos mediante la observación mediante SEM. Este ensayo 
podría estar proporcionando un falso positivo debido a la posible actividad 
reductora de alguno de los componentes de los andamios en el compuesto 
MTT, lo que podría conducir a una falsa viabilidad positiva, sin embargo este 
efecto no ha sido observado en estas nanopartículas, ni en ninguno de los dos 
polímeros por otros investigadores [233]. 
 
 
Figura 6.1.- Resultados del ensayo MTT de los andamio PCL, PCL-30%nHAFe, PCL-














































































































En el resto de andamios ensayados la proliferación celular disminuyó a las 72 
horas. La viabilidad puede haberse reducido por un efecto citostático, o por un 
efecto antiproliferativo; estos dos efectos no deben definirse como citotoxicidad. 
El término de viabilidad debe ser una definición general que comprenda estos 
tres parámetros (efecto citotóxico, efecto citostático, efecto antiproliferativo). 
Por lo tanto, cualquier disminución en la viabilidad puede ser resultado de 
cualquiera de estos tres efectos. Por tanto, será recomendable alargar el 
periodo de estudio y comprobar mediante SEM el resultado de este ensayo. 
Las lecturas de absorbancia obtenidos excesivamente altos, deberían 
































A continuación se presentan las conclusiones obtenidas a lo largo del presente 
estudio: 
 TIPS (Thermally Induced Phase Separation), demostró ser un método 
capaz de crear soportes altamente porosos con una estructura muy 
interconectada. Esta técnica de fabricación, demostró ser muy versátil 
en la creación de andamios porosos. 
 Ambos polímeros (PCL y PLLA), fueron capaces de crear estructuras 
con gran porosidad e interconexión con las nanopartículas magnéticas 
empleadas en el presente estudio (nHAFe y Fe3O4), en un amplio rango 
de composiciones; que van desde el 10 al 80% de nanopartículas con 
respecto a la masa total del polímero. 
 La elección del disolvente, 1,4-dioxano y el bajo porcentaje de polímero 
(2,5%) con respecto al volumen del disolvente, ayudaron en la obtención 
de buenos resultados con altas porosidades.  
 Las partículas magnéticas elegidas pudieron ser dispersadas 
directamente en la solución polimérica mediante la acción combinada de 
ultrasonidos y agitador manual, permitiendo una gran reproductibilidad 
en las muestras junto con una buena dispersión de las nanopartículas en 
la matriz polimérica. La no variación del campo coercitivo obtenido por 
todos las muestras, mediante VSM, corroboran esta afirmación. 
 Los ciclos de histéresis de los compuestos fabricados eran típicos de la 
histéresis ferromagnética, al igual que las nanopartículas utilizadas. En 
el caso de la nFe3O4, se justifica este comportamiento por el diámetro de 
las partículas utilizadas en este estudio mayor de 30 nm. 




 Los pesos moleculares de los andamios fabricados resultaron ser 
mayores de 50.000 g/mol, lo que hace factible su aplicación en 
dispositivos de fijación ósea. 
 La adición de nanopartículas modificó ligeramente la morfología de los 
soportes produciendo una ligera reducción en el tamaño de los poros 
manteniendo una alta porosidad. En cuanto al proceso de degradación 
los andamios con tamaño de poro más pequeño se degradan más 
lentamente que aquellos con poros más grandes.  
 La caracterización FTIR de los andamios indicó que ambas 
nanopartículas no habían reaccionado con la PCL encontrándose 
dispersa en la matriz de PCL, no produciéndose desplazamiento de las 
bandas características con respecto al polímero puro. Por otro lado, esta 
técnica mostró un pequeño desplazamiento de las bandas de absorción 
fundamentales en los andamios de PLLA con respecto al polímero puro. 
A lo largo del periodo de degradación in vitro al que se sometieron los 
diferentes sistemas, no pudo observarse un cambio consistente en la 
banda del carbonilo, ni tampoco se aprecia la banda ~1570 cm-1 
correspondiente a grupos finales carboxílicos, que debería aparecer en 
el transcurso de la degradación. Por tanto, no existen indicios de 
degradación en los distintos sistemas durante el periodo de incubación 
in vitro estudiado.  
 La hidrofobicidad de la superficie de un andamio tiene un gran efecto en 
la respuesta celular. Las células exhiben una mayor adhesión y 
proliferación en una superficie hidrófila. Por este motivo en el diseño 
experimental de nuestros andamios, hemos pretendido funcionalizar la 
superficie aumentando la hidrofobicidad de nuestros andamios de PCL y 
PLLA; mediante la adición de nanopartículas (nHAFe y nFe3O4) con un 
fuerte carácter hidrofílico. Observándose los siguientes efectos: 
 Aumento de absorción de agua durante el periodo de degradación 
 Neutralización de los productos ácidos de la degradación 
hidrolítica, manteniendo prácticamente invariable el pH de la 
solución tamponada por su carácter básico. 
 Aparición de bandas anchas de absorción de grupos hidroxilos 
centradas~3400 cm-1 en los espectros IR debido al carácter 




hidrofílico del sistema. Estas bandas indican la presencia de agua 
en el sistema pese al proceso de liofilización efectuado. 
 Aumento del área superficial debida a la interfaz Polímero-
nanopartículas aumenta el área superficial del polímero expuesta 
al PBS, lo que podría contribuir a una mayor absorción de agua. 
 Reducción del ratio de degradación actuando como una barrera 
física que impedía la entrada de agua al armazón polimérico, y 
neutralizando su acción autocatalítica, limitando la absorción de 
PBS y reduciendo la velocidad de degradación. 
 Aunque se observaron cambios en el peso molecular con el tiempo de 
degradación, no se registró pérdida de masa, ya que las cadenas 
permanecen atrapadas en las regiones cristalinas debido a la alta 
cristalinidad de los andamios. 
 La mayor adición de nanopartículas hizo disminuir considerablemente la 
cristalinidad (Xc) y la entalpía de fusión ( Hm). Este fenómeno sugiere 
que en general las nanopartículas no actúan como agente de nucleación 
sobre la cristalización del polímero, modifican el polímero haciendo 
disminuir drásticamente el grado de cristalinidad (Xc%), dificultando la 
cristalización y reduciendo la movilidad de las cadenas. Las partículas, 
actúan como restricciones físicas reduciendo la movilidad de las 
cadenas del polímero, produciéndose un aumento de la Tc y un ligero 
aumento del valor de Tg. 
 En el sistema PLLA-HAFe las composiciones con 30 y 70%nHAFe en la 
semana 25 de incubación, aparece en los resultados de GPC un 
segundo pico que correspondería a cadenas de menor tamaño, siendo 
una señal clara e inequívoca del proceso degradativo, con Mn < 
20.000g/mol. No se alcanzó sin embargo, ni pérdida importante de peso 
en las muestras ni disminución considerable de la Tg. 
 Los soportes porosos de PCL estudiados muestran una viabilidad celular 
muy superior al 70%, aumentando a las 72 horas de incubación, podrían 
ser utilizados como biomateriales, de confirmarse los resultados 
obtenidos y presentar una gran biocompatibilidad debido a su alta 
actividad osteoblástica. 























































MÉTODOS DE SÍNTESIS 
-Separación de fases inducida térmicamente (TIPS). La separación de fases 
inducida térmicamente fue aplicada por primera vez en la fabricación de 
andamios por Schugens y colaboradores en 1996 [128, 191] Muchos 
investigadores han utilizado esta técnica obteniendo una porosidad de hasta el 
95%.  
El método consiste en inducir una separación de fases sólido-líquido o líquido-
líquido. Para ello el polímero es disuelto en 1,4 dioxano y la separación de 
fases se induce reduciendo la temperatura de la solución polimérica. El 
templado induce la formación de una fase rica en polímero y otra muy pobre. 
Después el disolvente se extrae mediante liofilización u otra técnica de 
extracción. El espacio ocupado por el solvente se convertirá en los espacios o 
poros del soporte poroso. 
Se han descrito diferentes mecanismos de separación de fases dependiendo 
de la proporción de volumen entre disolvente y polímero, su solubilidad, la 
temperatura de temple y la adición de agua en la solución polimérica. La 
separación líquido-líquido ocurre cuando la temperatura de temple es más alta 
que la temperatura de cristalización del disolvente, mientras que la separación 
sólido-líquido tiene lugar cuando la temperatura de cristalización del disolvente 
es más alta que la temperatura aplicada. 
Las principales diferencias morfológicas entre los andamios del diseño 
experimental resultan de la diferencia de mecanismo de formación de esta 
morfología. 




 La separación de fases sólido- líquido, controlada por la cristalización del 
dioxano, produce poros más grandes (debido a los canales de 
cristalización), pero menos interconectados, y por lo tanto una porosidad 
anisotrópica, es decir más orientada y distribuida, pero también más 
débil que los andamios fabricados por una separación líquido-líquido. 
Teóricamente los andamios fabricados de esta manera tienen una 
morfología tubular muy anisotropica con una estructura interna similar a 
la de una escalera [128-131]. Las cavidades son paralelas a la dirección 
de solidificación y tienen particiones repetitivas. La progresión del frente 
de cristalización del solvente define la principal orientación de los poros, 
los ejes largos paralelos a la dirección de enfriamiento [128-130, 191]. 
 La separación de fases líquido-líquido ocurre cuando la temperatura de 
cristalización del solvente es más baja que la temperatura de separación 
de fases de una solución polimérica amorfa, La Figura 1 muestra un 
diagrama de equilibrio de fases de la solución polimérica. 
Hay dos tipos de separación de fases liquido-liquido que pueden ocurrir 
cuando una solución polimérica homogénea se enfría: 
 Entre las curvas binodal y espinodal del diagrama de fases, la 
separación de fases liquido-liquido se produce por un mecanismo 
de nucleación y crecimiento. La separación de fases no ocurre 
hasta que un núcleo de una de las fases que es lo 
suficientemente grande para ser inestable a un crecimiento 
adicional. La estructura obtenida es generalmente dispersa. 
 Al contrario, debajo de la curva espinodal, la solución polimérica 
es propensa a una separación de fases liquido-liquido espontánea 
(descomposición espinodal) con la formación de un red 
interconectada de dos fases [128, 129]. 





Figura 1.- Diagrama de fases temperatura-composición de una solución polimérica 
www.poco.phy.cam.ac.uk/ teaching/A_Donald/Phase_Diagrams.htm - 101k – 
 
La liofilización es un proceso de deshidratación de productos a baja presión 
(vacío) y moderada temperatura. La clave está en que el disolvente se sublima. 
Por este motivo el producto debe permanecer obligatoriamente solidificado 
(congelado) durante todo el proceso.  
El proceso de liofilización cuenta con tres etapas clave: 
a) Congelación inicial: Es una operación previa y obligatoria. El tiempo de 
duración depende de varios factores como la cantidad, concentración y 
naturaleza propia del producto 
b) Sublimación o desecación primaria: Es la etapa en la que el 95% del 
disolvente pasa a vapor. Durante esta fase la presión se baja a unos pocos 
milibares, y se aplica calor. Los parámetros temperatura, presión y tiempo 
pueden ser modificados independientemente pero están íntimamente 
relacionados y no es posible modificar uno sin que sean afectados los otros. Un 
calor excesivo por ejemplo reducirá el tiempo de liofilización pero puede alterar 
la estructura del material, por lo que se suelen preferir tiempos más largos y 
este proceso suele durar días. 




El liofilizador cuenta con un condensador capaz de alcanzar temperaturas 
inferiores a -80 ºC y donde el vapor del solvente se resolidifica para impedir 
que llegue a la bomba de vacío. En estos rangos de presión el calor se 
transfiere principalmente por conducción o radiación y los efectos de 
convección son despreciables. 
 
Figura 2.- Liofilizador Telstar Lioquest 85 utilizado para la obtención de soportes 
porosos magnéticos 
c) Desorción o desecación secundaria: Su misión es eliminar las últimas trazas 
de vapor de disolvente, evaporando el que no está congelado. Para ello se 
eleva más la temperatura, pudiendo alcanzarse temperaturas por encima de 0 
ºC pero siempre por debajo de la temperatura de desnaturalización del 
producto. Se trata de romper las interacciones físico-químicas formadas entre 








MÉTODOS DE CARACTERIZACIÓN  
- La difracción de rayos X se produce cuando un haz de energía similar al de 
la distancia interplanar de los átomos (del orden de los rayos X) interacciona 
con estructuras cristalinas generando así una dispersión elástica de ondas que 
están en fase e interaccionan de forma constructiva. La difracción solo se da en 
determinados ángulos de acuerdo con la ley de Bragg: 
nλ= 2dhkl senθ  (1) 
donde λ es la longitud de onda de la fuente de rayos X, θ es el ángulo que 
forman el haz incidente y los planos cristalinos, n es un número entero y dhkl es 
la distancia entre planos cristalinos. El patrón de difracción depende de la 
estructura cristalina de la muestra y de los átomos que la forman. 
Un difractómetro de rayos X está compuesto por una fuente de energía que 
suele ser un ánodo giratorio que produce un haz de rayos X de una 
determinada longitud de onda, un monocromador que se ocupa de aislar el haz 
de rayos X deseado, un colimador que se ocupa de alinear el haz de rayos  X, 
un goniómetro giratorio que es donde se encuentra situado la muestra cristalina 
y que permite posicionar ésta en diferentes ángulos con respecto al haz y un 
detector que es el encargado de grabar o recoger el patrón de difracción. El 
equipo es calibrado previamente con un patrón de NaCl cuyos ángulos de 
difracción son perfectamente conocidos. 
Si la red cristalina está libre de deformación y los cristales predominan de 
manera general en la muestra, entonces se puede estimar el tamaño promedio 
de cristal empleando la fórmula de Scherrer: 
 =
   
     
    (2) 
Donde:  
D es  el tamaño medio de los dominios ordenados (cristalinos), que puede ser 
menor o igual al tamaño del grano 
K es un factor de forma adimensional, con un valor cercano a la unidad. El 
factor de forma tiene un valor típico de aproximadamente 0,9. 
   es la longitud de onda de la radiación utilizada ( Cu). 




  es el ángulo de difracción, posición del pico de difracción. 
   es el ancho a la altura media del pico de difracción de la muestra (FWHM), 
después de sustraer el ensanchamiento de la línea instrumental, en radianes. 
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Figura 3. Difractograma de la nHAFe sintetizada. 
 
- La microscopía electrónica de transmisión. EL microscopio electrónico de 
transmisión (TEM) se compone de un sistema de vacío, una pantalla donde se 
proyecta una imagen aumentada de la muestra y una cámara fotográfica o 
pantalla de ordenador que tienen la función de registrar la imagen. Dentro del 
sistema de vacío se encuentran un cañón que produce un haz electrones y un 
sistema de lentes electromagnéticas. El esquema del microscopio electrónico 
se puede observar en la Figura 4. 
Para la obtención de una imagen, el cañón electrónico produce un haz de 
electrones que es acelerado mediante una diferencia de potencial que puede 
oscilar entre 80 y 600 KeV dependiendo del modelo. El microscopio electrónico 
utiliza un fino haz de electrones acelerados que, al impactar con la muestra, 
genera una serie de señales directamente relacionadas con la estructura 
atómica del objeto investigado. Estas señales se seleccionan por separado 
para generar distintos tipos de imágenes y obtener datos analíticos. En el TEM 
los electrones transmitidos con y sin dispersión se utilizan para crear imágenes 
de transmisión convencionales, de campo oscuro y alta resolución, revelando la 




estructura interna de las muestras, tamaño y distribución de partículas, su red 
cristalina, interfases y defectos puntuales de la red atómica, etc. 
Los microscopios de transmisión tienen una capacidad de resolución de hasta 
0.23 nanómetros entre puntos y 0.14 nanómetros entre líneas, lo que permite 
aplicarlo en el campo de la nanociencia y la nanotecnología. 
 
Figura 4. Esquema de microscopio electrónico de transmisión 
 
- La microscopía electrónica de barrido. El microscopio electrónico de 
barrido (SEM) está constituido por un haz de electrones, focalizado a través de 
un sistema de lentes magnéticas. La interacción del haz de electrones 
acelerados sobre la muestra lleva consigo la producción de fenómenos 
diversos: emisión de electrones Auger, electrones secundarios, electrones 
retrodispersados, rayos X, etc. La señal tanto de los electrones secundarios 
como de los retrodispersados permite visualizar una imagen directa de la zona 
enfocada.  
 
- La magnetometría de muestra vibrante. El magnetómetro de muestra 
vibrante consta de un electroimán (para campos menores de 3 T) o una bobina 
superconductora (para campos magnéticos altos) que se encargan de generar 




el campo magnético sobre la muestra, dos bobinas de detección que son las 
encargadas de registrar la fuerza electromotriz generada por el movimiento de 
la muestra, una cámara de temperatura que se ocupa de alcanzar y mantener 
la temperatura deseada en la medida, un dispositivo de vibración de la muestra 
que se ocupa de hacerla vibrar a una frecuencia y amplitud deseadas, un 
amplificador de señal para aumentar la sensibilidad de la medida y por último 
un ordenador desde el cual se controla el estado del magnetómetro, el tipo de 
experimento a realizar, las variables de éste y el registro de las distintas 
medidas llevadas a cabo por el magnetómetro. Para obtener la medida del 
momento magnético de la muestra, ésta se sitúa entre las bobinas de 
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Figura 5. Magnetómetro de muestra vibrante de los servicios generales de la 
UPV/EHU a la izda. Y curva M-H nHAFe sintetizada 
 
- Calorimetría Diferencial de Barrido (DSC) 
La calorimetría diferencial de barrido o DSC (Differential Scanning Calorimetry) 
es una técnica termoanalítica en la que la diferencia de calor entre una muestra 
y una referencia es medida en función de la temperatura. La técnica fue 
desarrollada por E. S. Watson y M. J. O’neill en 1962. El DSC puede 
caracterizar todos aquellos cambios que acontecen en la muestra por efecto de 
la temperatura, y que conllevan absorción o liberación de calor. En el caso de 
polímeros esta técnica es especialmente útil para el cálculo de temperaturas y 
entalpias de fusión y de transición vitrea. 




Como regla general, puede decirse que todas las transformaciones o 
reacciones donde se produce un cambio de energía, pueden medirse por DSC. 
Entre las diversas utilidades de la técnica de DSC podemos destacar las 
siguientes:  
 Medidas de capacidad calorífica aparente (fenómenos de relajación 
estructural).  
 Determinación de temperaturas características de transformación o de 
transición tales como: transición vítrea (Tg), cristalización (Tc), fusión 
(Tm), etc.  
Los polímeros semicristalinos presentan, por una parte, una transición asociada 
a la fase a la fase amorfa de los mismos y, por otra parte, una transición en la 
que desaparecen las entidades ordenadas o cristalinas. Por tanto, la 
temperatura de transición vítrea es característica de la fase amorfa  
La transición más importante en polímeros semicristalinos es la fusión, que 
aparece a temperaturas más elevadas que la Tg y en la que hay una verdadera 
transición termodinámica de primer orden. 
La temperatura de transición vítrea, Tg, aparece como un punto de inflexión en 
la curva de flujo de calor, se define como el punto de inflexión de la región. Se 
trata principalmente de las regiones amorfas del polímero. La cristalización es 
una transición exotérmica, se produce a temperaturas ligeramente inferiores al 
punto de fusión del polímero. La cristalización de un polímero depende de la 
capacidad de sus cadenas para moverse y formar una estructura cristalina. 
Puede haber un pico de cristalización tanto en la primera como en la segunda 
rampa de calentamiento. La temperatura de cristalización, Tc, y la entalpía de 
cristalización, Hc, se definen como el máximo del pico de cristalización y el 
área bajo la curva de cristalización, respectivamente.  
La fusión es una transición endotérmica, el punto de fusión se define como el 
máximo valor del pico de fusión, Tm. El calor de fusión, Hm, es el área bajo el 
pico de fusión. Solamente las regiones cristalinas del polímero tienen una 
temperatura de fusión. El calor de fusión se utiliza para calcular el porcentaje 
de cristalinidad, Xc calculado como:  
Xc% = 100 ((∆Hm - ∆Hcc)/ ∆Hºm)  (2.5) 




Donde, ∆Hm es la entalpía de fusión medida y ∆H
o
m es la entalpía de fusión del 
polímero cristalino al 100%. ∆Hcc es la entalpia de cristalización en frio .Para 
PCL,  Hom= 139,5 J / g [234, 235] y para el PLLA,  H
o
m= 93 J / g  [150, 236, 
237]. 
 
Figura 6.- Esquema de un termograma de soportes porosos 
 
- La Espectroscopía de Infrarrojo permite la identificación de los grupos 
funcionales de un compuesto. Esto es debido a que cuando una molécula 
absorbe radiación infrarroja, la vibración intramolecular con frecuencia igual a la 
de la radiación, aumenta en intensidad, lo que genera señales con frecuencias 
que corresponden a la vibración de un enlace específico. 
El ATR (Attenuated Total Reflection) es una técnica de muestreo utilizada en el 
IR, la cual se produce cuando una radiación infrarroja entra en un cristal ATR 
transmisor y de alto índice de refracción. El cristal está diseñado para permitir 
una reflexión interna total que crea una onda evanescente sobre la superficie 
del cristal. Esta onda se extiende a la muestra que se mantiene en contacto 
íntimo con el cristal, registrándose el espectro de infrarrojo de la muestra. Los 
sólidos no requieren preparación de la muestra con esta técnica. 
 




- La cromatografía de permeación de gel o Gel Permeation Cromatography 
(GPC) en una técnica cromatográfica de exclusión por tamaño; que nos 
posibilita conocer la distribución de pesos moleculares promedio en peso (Mw), 
el peso molecular promedio en número (Mn) y el índice de polidispersidad 
(I=Mw / Mn) de un polímero. Se trata de una cromatografía de columna, en la 
que la fase móvil es el polímero en disolución, generalmente se utiliza 
tetrahidrofurano (THF) como disolvente, que se hace fluir a través de una 
columna rellena con un gel microporoso con una distribución de poros 
perfectamente definida, y cuya elección dependerá de la resolución y el peso 
molecular del polímero a fraccionar, que constituye la fase estática.  
El gel tiene la función de tamiz molecular, y separa las macromoléculas en 
función de su tamaño, teniendo las moléculas de mayor tamaño acceso 
únicamente a los poros mayores eluyendo antes, mientras que las de menor 
tamaño se quedan retenidas en el gel tardando más tiempo, produciéndose de 
este modo una elución gradual en función del tamaño molecular de mayor a 
menor tamaño, pudiendo detectarse, mediante un detector adecuado la 
concentración del polímero. De este modo podemos relacionar la concentración 
y el peso molecular, lo que nos permite determinar la distribución de pesos 
moleculares de la muestra. 
 
Figura 7. Esquema del proceso de separación por cromatografía de exclusión por 
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